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第 8 章 高分子プリカーサーから作製した Si-C-N-B 系微細結晶相分散アモルファス


















Rosenhain らが，脆い Zn-Al-Cu三元共晶合金をゆっくり曲げると， 180 0 曲げを示すこと
を見い出した九これに続き ， 1920 年代には， Cd-Zn 共品合金が 1200C ，約 10- 6 s- 1 で
405%の破断伸びを示すこと 3 また， Sn-Pb共晶合金において，室温，約 10- 6 S-l で 410%
の破断伸びを示すことが， Jenkins によって報告されている九さらには， 1934年，
Bi-Sn合金が破断することなく， 1950% の引張伸びを示すことが， Pearson によって報告
されている 3)。
その後，旧ソビエト連邦において同様な現象が研究され， Bochvar と Sviderskaya は
1945 年， Zn-Al合金における大きな延性の向上に対して， superplasticity という用語(原
文はロシア語)を用いた 4)0 さらに， Al -Cu , Cu-Zn , Al・Si ， Al -Ni , Al -Fe , Cu-Ni など，
多くの合金で、変形挙動が調べられた。これらの研究の集録が， 1962 年， Underwood に
よって紹介されると円超塑性に関する研究が各国で行われるようになった。







出された。 1980 年代の初め， Carry によって，ガラス相をほとんど含まない結晶質セラ
ミックスで最初に圧縮超塑性が発見された九引張超塑性としては， 1984 年に Wang と
Raj により，結晶化した β ースポンジュメッシュガラスにおいて 400% の破断伸びが 8)2
1986年に Wakai らにより正方晶ジルコニアにおいて 120%の破断伸びが得られている 9)。
その後 3 アルミナ川，ジルコニア/アルミナ複合材11)，酸化物超伝導体12)，ハイドロキ
シアパタイト 13) など，種々の酸化物系セラミックス材料において超塑性現象が見い出さ




が見い出された。 1979 年， Ni3Al合金に期素を添加することにより，常温で延性が得ら
れることが青木と和泉 16) により発見されて以来，金属間化合物の常温および高温での
延性に関する研究が盛んとなった。その結果， Ni3A117) ， T凶118) ， Ti3A119) ， Fe3AIm ， Ni3Si21)
などの金属間化合物合金において 100% 以上の高温延性が報告されている。
SiCの粉末またはホイスカを強化材とした，各種アルミニウム合金基複合材料におい











Pearson (1934 年)は，共品合金の大きな延性に関連して， (i) 材料の組織が異常に
微細な結品粒からなること， (ii) 巨大な伸び、にもかかわらず，結品粒の形状は変わら





かの硬化が必要になると考えた。そして， Nadai と Manjoine24) による歪速度感受性の
概念を適応し，伸ぴと歪速度感受性指数が良い対応を示すことを種々の合金について




らかの物質移動や粒界移動なとの付随現象が必要である o Ashby と Verrall は 3 結品粒の
スイッチングの過程で，拡散により，粒界近傍の物質が移動し，一時的に結品粒の形状
が変化するモデルを提案した 28)。一方， Ball と Hutchinson は，すベる粒界の先端に障害
となる結品粒が存在すると，そこに応力集中が発生し，その応力集中を緩和するために
障害結晶粒の内部を転位が移動し，これらの転位は反対側の粒界に蓄積するモデルを考

























に加えて， (2) 加工熱処理による組織制御， (3) 急冷凝固などの非平衡相に基づく
組織制御が，利用されている。ここで，非平衡相に基づく組織制御について概説する。
1960 年代初めに， Duwez らが， Au-Si 共晶合金の急冷凝固により，アモルファス相が
得られることを見い出して 37) 以来，多くの急冷凝固プロセスや急冷凝固合金が研究さ
























































































その後， 1980年代には， 0.5 .......1.5mm径の液滴を冷却した基板に衝突させて凝固層を形
成する Controlled Spray Deposition (C S D) 法m，高圧ガスアトマイズで液滴を微細に




1 . 4. 2. 各種アルミニウム粉末合金
( 1 )高強度時効析出型合金




















( 3 )耐摩耗Al・Si 系合金
通常の鋳造法により作製された過共品Al-Si 系合金では，組大な初島 Si 相が生じる。
この初品 Si相は耐摩耗性に効果があるが，粗大な Si 相は，機械的性質，塑性加工性や






Al-Si 合金に Fe ， Mn , Ni などを適量添加することにより，高温強度と弾性率が向上
する。また， Cu , Mg を添加し，熱処理を施すことにより，室温での機械的性質が向上
9 
する 93)。そこで， Al-Si-Fe-Cu-Mg 系合金やAl-Si-Ni-Cu-Mg 系合金がエアコン用コンプ
レッサ一部品やVTRヘッドシリンダに 94， 95) ， Si を 40% と多量に含む低熱膨張の粉末
合金が電子部品の放熱板や工作機械部品として実用化されている問。
急冷凝固の効果により， Si 相が微細となるために，耐摩耗性が低下することがある。










結品粒径 100~200nm の Al マトリックス中に粒径約 50nm の金属間化合物相が均一に
分布した微細結晶合金が得られている。このような組織をもっ AI-Ni-Mm 系合金 ]03) や
Al-Ni-Mm-Zr 系合金 1倒)は，室温で 1000MPa程度の引張強さを有する (Mm: ミッシユメ
タル)。同様な手法で作製されたAl-Cr-Ce-Co 系合金やAl-Mn-Ce-Co 系合金は，粒径
約 30nm の準結品相が均一に分散した組織となっており， 500 ~ 800MPa の引張強度と








強度 1的)や耐熱性 110) の向上を目的とした研究が行われている。また 3 急冷凝固合金粉末
にメカニカルアロイング法の処理を施すことにより 3 急、冷凝固と機械的エネルギーの
相乗効果を狙った研究も行われている 111 )。
1 . 4. 3. メカニカルアロイング
メカニカルアロイング(機械的合金化)とは，純金属や合金の粉末に機械的エネル
ギーを加えることにより，目的の合金を得る方法である。原料粉末とボールを密閉した
容器に入れ，撹持または振動を連続して加えると 3 粉末に塑性変形 3 粉砕，凝着が繰り
返され 3 組織と組成が均質化した合金粉末が得られる。粉末表面の酸化膜も粉砕されて





作製された合金では超塑性の発現する歪速度が 10- 4 --10- 1 s- 1 と，実用的な歪速度，
10 -1 ~ 102 S 一 l に比べて桁違いに遅い。したがって p 超塑性現象を工業的に利用した








細結晶粒のAl・Ni-Mm 系合金では歪速度 100s-1 において超塑性が発現している 118.119)0
メカニカルアロイング粉末を固化した合金においては，熱的に安定な酸化物や炭化物が
分散して結品粒の粗大化が抑制され， 10 0 "-'10 2 s- 1 と，粉末合金の中でも比較的高い
歪速度で超塑性が発現している 120-124)。また 3 セラミックス粒子を 10--30%含む，粒子
分散複合材料においても， 10-1 S-1 以上の歪速度で超塑性が発現している 1:!5-12S)。そこ
で，一般に二次加工が困難とされる複合材料の加工法としての期待もある。


















る 131-133)。たとえば， Si-C-N 系および Si-C-N-B 系ではアモルファス単相のセラミックス
が得られている 133勾135) 。
高分子を焼成することによりセラミックスを得る方法は，まず ， 1960 年代に Popper






検討された結果， Si-C-O 系や Si-Ti-C-O 系など，高分子プリカーサ一法を利用した多く



























レス (HP) 法や熱間静水圧プレス (H 1 P) 法などョ拡散の効果に加えて高温変形の
効果を利用した加圧焼結の手法が知られている。鈴木らは 3 含窒素有機ケイ素化合物
から気相反応法で作製した Si-C-N アモルファス粉末に， Y203 と A1203 を焼結助材とし
て添加し，ホットプレス法により綴密化させた Si3N4/SiC 複合材料を得ている 151)。この
材料は， Si3N4 単相の場合と比べて，破壊強度，破壊靭性および耐クリープ性が向上
13 




















( 1 ) AJ・ Si系粉末合金
新素材の一つである，急冷凝固アルミニウム粉末合金は，溶製材と比べて組織が
微細になるほか，合金組成の自由度が大きいなどの特長があり，輸送機器部品の軽量
化などの点で期待されている。その中でも， Aト Si 系粉末合金は，高強度，低熱膨張 3
高耐摩耗性なとの特長を有し，機械部品などに多く実用化されている。また，アルミ
ニウム粉末合金の特長のーっとして，多くの合金系で高速超塑性が報告されている。
ところが， AI-Si 系粉末合金は 3 アルミニウム粉末合金の中で最も実用的な合金系に
もかかわらず，その超塑性に関する研究は少なく，高速超塑性の報告はほとんどない。
14 




変形挙動に及ぼす金属組織的要因を明らかにするためには， S i 相の粒径が及ぼす影響
など，従来報告されている準単相組織型の超塑性合金とは異なる組織的要因の検討が
必要である。 さらには， Al-Si 系粉末合金には，機械的性質なとの向上を目的として，












れ 3 巨視的な変形特性の研究は確立されているようである。しかし 3 微視的な変形挙動








































作製した Si-C-N 系セラミックスを用い 3 高温圧縮試験による焼成材の変形挙動を
調べ，その結果を基にして，熱間静水圧プレス (H I P) 処理による材料の鰍密化に
ついて検討した。さらに，綴密化した Si-C-N 系および Si-C-N-B 系材料の高温変形
挙動を調べた。
1. 8. 本論文の構成
この章に続き，第 2 章および第 3 章は， Al-Si 系粉末合金の超塑性に関する章である。
第 2 章では， Al-Si 系粉末合金の基本的な組成である Al・ 17Si・4.5Cu-0.5Mg 組成の粉末
合金における超塑性変形挙動を明らかにすることを目的として，引張変形に及ぼす温度
と歪速度の影響について述べる。 さらに，第 3 章では，同合金においてョ超塑性に及
ぼす金属組織的要因を明らかにすること 3 および，超塑性発現歪速度を高めることを
目的とし， (i) Si 粒径の影響， (i) Fe 添加量の影響，および， (iii) ミッシュメタル添加の
影響について検討した結果を述べる。
第 4 章から第 6 章は，アルミナ系セラミックス材料の高温圧縮変形に関する章であ
る。第 4 章では，微細結品粒アルミナの高温変形挙動を明らかにするために 3 焼結助材
なしに焼成された高純度アルミナ多結品材料を用いて，高温圧縮試験と組織観察を行っ
た結果について述べる。第 5 章では，アルミナ -20%ジルコニア二相セラミックス材料
の超塑性変形において，粒界すべりの寄与を明らかにするために，粒内変形の評価と
ともに，仮想、けがき線法およびステレオ写真解析法により，粒界すべり量を評価した
結果について述べる。さらに第 6 章では 3 同セラミックス材料を用いて，超塑性が発現
する 1400 から 16000Cの温度において広範囲の歪速度で定速圧縮試験を行い〉応力指数
と活性化エネルギーを求めた。さらに，第 5 章における全歪に対する粒界すべりと粒内
変形の寄与率に関する結果と併せて，高温変形機構を総括的に考察する 。




より変形挙動を調べ，さらに，熱間静水圧フ。レス (H I P) 処理による材料の綴密化に
ついて検討した結果を述べる。第 8 章では， Si-C-N 系よりアモルファス相の熱的安定
17 
性が高い， Si-C-N-B 系セラミックスについて，同様に HIP処理で徽密化した材料に
おける高温変形挙動を圧縮試験により調べた結果について述べる。
最後に 3 第 9 章において，本論文全体の総括を行う。
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第 2 章






でも， Aト Si 系粉末合金は，高強度，低熱膨張 3 高耐摩耗性などの特長を有し，機械
部品などに多く実用化されている 1 ， 2) 。
また，アルミニウム粉末合金の特長のーっとして，多くの合金において高速超塑性
が報告されている 3-9)。急冷凝固粉末合金やメカニカルアロイング粉末合金では，溶製














2. 2. 1. 素材作製
アルミニウムと各添加元素からなる二元系母合金を自標組成となるよう秤量し:，高
周波溶解およびエアアトマイズで急冷凝固合金粉末を作製した。得られた合金粉末の









2. 3. 1. 組織観察
光学顕微鏡で観察した合金素材の断面組織を Fig.2.1 に示す。 粉末合金の組織は，
丸みを帯びた形状の Si が多数，ほぼ均一に分布していた。また，透過電子顕微鏡によ
り暗視野で観察したマトリックス部分の組織を Fig. 2.2 に示す。マトリックスの結晶
粒形状は，ほぼ等軸粒であった。
Table 2.1 Chemical composition of the alloy used in the present experiment 
Element 
bal. 
44μm以下に筒い分けた合金粉末を加圧力 3 t/cm 2 で φ48の円柱形状に圧粉し 3
450 0 C, 1 h ，窒素雰囲気中で加熱した後， φ14に押し出した。さらに， 400 0Cに加熱
して 3 スエージ加工により φ8.5の素材とした。




まで機械的に研磨した後 3 イオンミリング (Gatan社製， MODEL600) により仕上げ
た。透過電子顕微鏡は，日本電子製 JEM-200 CX (加速電圧 200kV) を用いた。 10μm 1μm 
Fig. 2.1 Optical micrograph of A1・ 17Si・4 .5Cu- Fig.2.2 TEM micrograph of A1-17Si-4.5Cu-
O.5Mg P爪，f aloy. O.5Mg P爪1 aloy. 
2. 2. 3. 熱分析
示差走査熱分析装置(理学電機製， TG-DSC) を用いて，室温から 600 0C まで 3 毎
分 100Cの昇温における合金素材の熱分析を行った。 2. 3. 2. 熱分析




引張試験装置には，油庄市Ij御材料試験機(島津製作所製 3 サーボパルサ 4301) を




大きく， 5000Cの場合、 10-~ S - 1 付近で破断伸びは著しく大きくなった。









Temperature , T / oc
Fig.2.3 DSC curve of Al-17Si-4.5Cu-O.5Mg Pル1 alloy. 
2. 3. 3. 破断伸びに及ぼす温度と歪速度の影響
引張試験前後の標点間距離の変化率を破断伸びとし，破断伸びに及ぼす試験温度と














2. 3. 4. 変形応力に及ぼす温度と歪速度の影響
初期歪速度を 10- 2 S-1 とし，異なる試験温度での引張試験における真応力一真歪曲線
を Fig.2.5 に示す。試験温度が 4000C と 4500Cの場合には，破断近くでみかけ上の応力
低下があったが，これは，試験片の著しいくぴれによるためと考えられる。550 
8 











0.0 0.5 1.0 1.5 
True Strain , E 
Fig. 2.5 Stress-Strain curves of Al・ 17Si・4.5Cu-0.5Mg P店1 alloy 
tested at various temperature. 
2.0 
o _ _. 
1 O.'t 1 0'" 1 O'~ 1 O'I 1 0 u 1 0 I 
Initial Strain Rate , ﾋ 0/S .1 
Fig. 2.4 Effect of the testing temperature on elongation as a function of 

























10・3 10 ・2 10・ 1 100 
I nitial Strain Rate , t 0/S -1 
Fig. 2.6 Efect of the testing temperature on flow stress as a function 
of the initial strain rate for Al・ 17Si-4 .5Cu-0.5Mg P爪-1aloy. 
超塑性を含め ， 高温における拡散支配の定常変形では，応力 σと 歪速度よの関係
は， 一般に次式で記述できる 14)。
σ二 K 主 m (2.1 ) 
ここで ， K と m は定数である。 m は歪速度感受性指数と称されており ， Fig. 2. 6 に
示された曲線における接線の傾きに相当する。
各試験温度における歪速度感受性指数m の最大値は， 0.21 (40QoC) , 0.28 (450 0 C) , 
0.48 (500 0 C) , 0.48 (520 0C) と ， 400---500 oCの温度範囲では， 試験温度が高 くなるほど
大きくなった。ただし， m 値が最大となるのは ， 5000Cの場合は 10- 1 S -1 より高い歪速
度であったが ， 5200Cの場合には， 10- 2 s - 1 から 10 - 1 S-I の歪速度であった。
28 
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2. 3. 5. 高温引張試験後の破面
初期歪速度を 10-2 s- 1 とした場合の各試験温度における引張試験で得られた破面を
走査電子顕微鏡で観察した。いずれの試験温度でも，低倍率で破面全体を観察した
場合には，明瞭な破壊の起点、は認められなかった。
試験温度を 4000C ， 4500Cおよび 50QOC とした場合の破面を， Fig.2.7 に示す。これら
は ， 大きな破断伸びが得られているにもかかわらず，延性破断では一般的なデ、ィンブ
ルパターンはあまりなく ，細かい空隙が多く生じている，超塑性変形特有のいわゆる
coral structure と なっていた。
2μm 
2μm 
Fig. 2.7 SEM fractograph of AI-1 7Si・4.5Cu・O.5Mg P爪.1 aloy after tensile test 
at a): 4000 C, b): 4500C and c): 5000C. 
29 
試験温度を 5200C とした場合の破面を同様に Fig.2.8 に示す。 5200Cでは， 5000Cの場
合 (Fig. 2.7-c) と同様の特徴に加えて 3 直径 0.2μm 程度の太さのフィラメントが多数
観察された。このようなフィラメントは，液相が生じる温度で試験された金属基複合
材料における超塑性変形の場合にも報告されている 15) 。また，同一試料における別の
視野 (Fig. 2.8・ b) に認められるように，フィラメントは主に結品粒界またはその三重
点に相当するところから伸張していた。フィラメントおよび結晶粒内の組成を，エネ
ルギ一分散型X線分光分析 (E DX) により分析した結果を Table 2.2 に示す。分析の
精度を考慮、したとしても，この結果から 3 フィラメントには結晶粒内と比べて Siが
5 倍以上に濃化していると判断される。
2μm 2μm 
Fig. 2.8 SEM fractograph of A1・ 17Si-4.5Cu・0.5MgP刈1 alloy after tensile test at 520oC. 
Table 2.2 EDX analysis of filament and grain on the fracture surface 
after tensile test at 5200C (mass%) 
Analysis point Si Cu Mg AI 
Filament 16.3 5.5 0.9 77.3 
Grain 2.2 3.5 0.5 93.8 




Fig. 2.9 SEM fractograph of A1・ 17Si・4.5Cu・0.5MgPル1 alloy after tensile test at 540oC. 
2. 3. 6. 高温引張試験後の組織
高温引張試験後，破面から約 5mmほど内部のマトリックス組織を透過電子顕微鏡で
観察した結果を Fig.2.10 および Fig. 2.11 に示す。試験温度を5000C ，歪速度を 10- 2 S-1 





Fig.2.10 TEM micrograph of Al・ 17Si・4 .5 Cu-
0.5Mg Pル1 alloy after tensile test at 500oC. 
( a:elongated matrix grain , b: Si particle 
and c: smaller matrix grain) 
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1μm 
Fig.2.11 TEM micrograph of Al・ 17Si・4.5Cu-
0.5Mg Pル1 alloy after tensile test at 520oC. 
に 3 等軸粒形状の結品粒の中には，微細なものも多数あり 3 これらの結品粒内には
転位が少なかった。





結果を Fig.2.12 に示す。粒界相には隣接する結品粒内と比べて， Si の濃度が高くなっ
ていた。
，--AI一「 ，--AIー「
a) Grain boundary phase b) Grain 
Fig.2.12 EDX spectrum from grain boundary phase and grain in Fig. 2.11. 
2. 4. 考察
2. 4. 1. 超塑性の発現
試験温度を500 0C とした場合，歪速度10-~ S -1 において破断伸びは著しく大きくな
り，このように限られた歪速度で破断伸びが著しく大きくなることは，超塑性変形の
特徴と合致している。
一般に 3 変形が超塑性による場合には，歪速度感受性指数m 値は破断伸びの向上に
対応した歪速度で大きくなり， 0.3 < m<1.0 となることが経験的に知られている 14 )。




2. 4. 2. 5000Cにおける超塑性変形機構
金属材料の超塑性変形においては，破断伸びが最大となる歪速度と歪速度感受性
指数が大きくなる歪速度は，ほぼ一致することが知られている。しかし，本実験では
試験温度 5000Cの場合，破断伸びが最も大きくなる初期歪速度は 10 -~ S - 1 であったの
に対し，歪速度感受性指数が大きくなるのは 10 - 1 S - 1 以上であり，対応していなかっ
た。このような傾向は，高い歪速度で、超塑性を発現するセラミックス粒子分散アルミ
ニウム粉末合金でも報告されている 8) が，原因は不明である。
試験温度 5000C ，初期歪速度 10- 2 s-] での高温引張試験後，破面から約 5mm ほと
内部のマトリックス組織を透過電子顕微鏡で観察した結果を Fig . 2.10 に示した。この
組織において 3 多くのマトリックス結晶粒内で高密度の転位が観察された。転位の
粘性運動に律速されるクリープによる粒内変形によっても， 0.33 以下のm 値，およ
び，ある程度の大きな破断伸びが得られることが知られている 16)。たとえば， Aト Mg
溶製合金において，結品粒が粗大であっても 200%以上の破断伸びが得られることが
報告されている 17)。本実験での試験温度 500 0Cで発現する超塑性は ， m 値の最大が
0.33 を大き く上回っていることおよび引張試験後の破面形態から，あ くまでも主変形
機構は結晶粒界すべりであると考えられる。結晶粒内で高密度の転位が生じるのは，





試験後の組織 (Fig. 2.10) においては，比較的組大な結品粒とともに，微細なほぼ
等軸粒形状の結品粒も多数観察された。冷間または温間加工された時効硬化型アルミ
ニウム合金のいくつかにおいて 3 高密度の転位組織を有したまま高温変形を加える





2. 4. 3. 5200Cにおける超塑性
520 0Cで試験した試験片の破面においては，結晶粒界またはその三重点、から伸張し
たフィラメントが多数観察された。このフィラメントには粒内と比べて Si が著しく
濃化していた。 Cu を4.5% ， Mg を0.5% に固定し， Si 量を横軸，温度を縦軸とする断面
の計算状態図を Fig. 2.13 に示す。この計算状態図は， CALPHAD法mにより 3 相平衡
計算ソフトウエア Thermo-Calc21 ) およびアルミニウム系熱力学データベース 22) を用い
て計算したものである。この計算状態図によれば， Si量が1%以上の組成では， 5090C 
において，
(Al) + (Si) + Mg2Si + AI2Cu ←今 L+ (刈) + (Si) + Mg2Si (2.2) 
の不変系反応により AL， Cu相が溶解し，液相が生じることがわかる。さらに， 5109 oC 
から約5160Cの温度範囲では，昇温により，
L + (Al) + (Si) + Mg2Si • L + (AI) + (Si) , (2.3) 

















し+ (Aり+ (Si)+Mg2 Si
(AI)+(S i)+ Mg2S i+AI2 Cu 
(AI)+Mg2S i+AI2CU 
2 4 6 8 1 0 1 2 14 16 18 20 
Si Content, CSi / mass% 
Fig.2.13 Calculated Al-xSi・4.5Cu-O.5Mgphase diagram. 
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L ←沙(Al) + (Si) + Mg .,Si (2.4) 
の共晶反応により， 5 5 7 oCで溶解する。本合金は， C u を含む四元系の組成であるの
で， 510 oC付近の温度においても溶解することになる。さらに 3 約516 0C以上の温度
範囲では，昇温により，
L + (Al) + (Si) • L + (Al), 
すなわち， (Si)相の溶解が生じる。
(2.5) 
これらのことから，熱分析で認められた515 0Cから始まる吸熱反応は， AI ラCu相が
溶解し，液相が生じたものと考えられる。ただし，本実験に用いた試料は，熱分析前
の状態では， A12Cu相はほとんど存在していないので， 515 0C までの昇温中に析出した
ものと考えられる。また， 525 0C付近の吸熱反応はMg.， Si相の溶解に対応すると考えら
れる。さらに， 525 0C を超える温度での吸熱反応は， (Si)相の溶解が始まることによる
ものと考えられる。
この計算状態図から， Si が増えるにしたがって固相線温度が低下し， Si の固溶限
以上では 520 0Cにおいても液相が生じることになる。したがって，破面におけるフィ
ラメントは，結晶粒界またはその三重点、に S i が偏析し 3 固相線温度が下がることに
よって微量の液相が生じ，それが破断の際に瞬間的に伸張され，凝固したものと考え
られる。
さらに， 5 20 oCで試験した後の組織においては，結晶粒界に液相が凝固したものと
考えられる粒界相が観察された。 EDX分析の結果，この粒界相は隣接する結品粒内




の液相が生じていたと判断される。試験温度を 520 0C とした場合， 500 0Cの場合より
1 桁高い10- 1 S-l で破断伸びが最大となった。 Higashi らは，結晶粒界またはその三重
点、における微量の液相により，拡散あるいは転位の運動など超塑性変形の付随調整












( 1 ) 400-500 0Cにおいては，試験温度が高いほと破断伸びが大きくなり， 500 0Cで
は歪速度 10- 2 s- 1 において超塑性が発現する。試験温度を 5200C とした場合には，
5000Cの場合より 1 桁高い 10- 1 S-1 で破断伸びが最大となる。
( 2) 500 0Cおよび 520 0Cにおいては，応力の歪速度感受性指数の最大値が約 0.5 と
なる。
( 3) 520 0C とした場合には 3 結晶粒界またはその三重点、に微量の液相が生じ，破断の
際には破面にフィラメントを形成する。
( 4) 5000C または 5200Cでの変形中，多くの結品粒は高密度の転位を含む。
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る 1 ， 2)。しかしながらョAl-Si 系粉末合金は，アルミニウム粉末合金の中で最も実用的な
合金系であるにもかかわらず，その超塑性に関する研究は少な く 3) 3 高速超塑性の報告
はほとんどない。 Si が多量に添加されたAl-Si 系粉末合金は，塑性加工性に乏しい。 し
たがって， Al-Si 系粉末合金の高速超塑性を得ることは，工業的にも有意義である 。
また， AトSi 系粉末合金には，機械的性質などの向上のために Fe などの元素が添加




にされていなし "0 Al ・ Si 系粉末合金は，これまでに高速超塑性が報告されている他の
アルミニウム粉末合金と異なり，準単相組織ではなく，基本的には 3 マトリックス中
に硬い Si 相が多数分布した二相組織である。したがって， Aト Si 系粉末合金の超塑性
変形挙動に及ぼす金属組織的要因を明らかにするためには， S i 相の粒径が及ぼす影響
など 3 従来報告されている準単栂組織型の超塑性合金とは異なる組織的要因の検討が
必要である。
第 2 章において 3 急冷凝固Al-17Si-4.5Cu-O.5Mg 粉末合金の高温変形に及ぼす温度と
歪速度の影響について述べた。本章では，さらに， Al-17Si-4.5Cu-O.5Mg粉末合金におい
て，超塑性に及ぼす金属組織的要因を明らかにすること，および，超塑性発現歪速度を
高めることを目的とし， (i) Si 粒径の影響， (i) Fe 添加量の影響，および， (iii) ミ ッ シユ
メタル (Mm) 添加の影響について検討した結果を述べる。
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に写し取り，また 3 マトリックスの結晶粒径は透過電子顕微鏡組織写真から結品粒界を実験方法2. 3. 
写し取り，それぞれ画像解析装置(ルーゼックス III) を用いて，円相当径を求め，その1 .試料の作製2. 3. 
1.74 倍の値を平均粒径として評価した 8. 9) 。A390組成に相当するAl・17Si・4.5Cu-0.5Mg 合金を基本組成合金とし(以下，基本組成
各合金素材に生じた化合物相をX線回折により同定した。 x線回折の条件は， CO-これに 2% ， 4% , 6% の Fe を加えた組成， 2% の Mm を加えた組成，合金と称する) , 
Kα 市泉， 30kV・20mAとした。および Fe と Mm をそれぞれ 2% ずつ加えた組成の粉末合金を作製した。なお 3 合金組
成はmass% で表示する。以下これらは， 6Fe合金， 2Fe-2Mm合金などのように略記する。
3. 高温引張試験2. 3. 各組成の合金粉末をエアアトマイズ法で作製した。 44μm 以下に箭い分けた粉末を
油圧制御式材料試験機(島津製作所製，サーボパルサ 4301) を用い，試験温度はい圧粉し， 4500Cで熱間押出(押出比 12.7) を行い，さらに 4000Cで熱間スエージ加工(断
ずれも 5000C とし，種々の初期歪速度で定速引張試験を行った。平行部長さ 5mm，直径面減少率 63%) を施して素材とした。
φ4mmの形状に機械加工した丸棒引張試験片を用いた。電気抵抗加熱炉を用いて試験基本組成合金においては， Si 粒径を変えるために， Fig. 3.1 に示す条件で 4種類の
温度に昇温後， 900s 間保持してから引張試験を開始した。素材を作製した。基本組成以外の合金素材は，素材A と同じ条件で作製した。
一部の試料については，引張試験後の断面組織を透過電子顕微鏡または走査電子顕
1 . Si 粒径の影響
( 1 )組織






Alloy Preparation condition 
Atomized powder 
A [4:山・… 島 Hotswaging 
B 44.........145μm-ー Hotextrusion -Hot swaging 
C と…4800 C, 3.6ks D Heat treatment ~ Hot swaging 



















Fig.3.1 Preparation conditions of Al-17Si-4.5Cu・0.5Mg P爪，f alloys. 




厚さまで機械的に研磨した後，イオンミリング (Gatan 社製， MODEL600) により作製
Fig. 3.2 Optical micrographs of Al-17Si・4.5Cu・0.5Mg P爪1: alloy prepared under various 
condituions as Fig. 3.1. a): A110y A, b): Alloy B, c): Alloy C and d): Alloy D. 
した。透過電子顕微鏡は日本電子製 JEOL200CX (加速電圧 200kV) を用いた。
Si 粒径およびマトリックスの結品粒径を画像解析により求めた。 Si 粒径は光学顕微
41 
鏡観察に用いた試料を走査電子顕微鏡で観察し 3 その組織写真から Si 相を透明フィルム
40 
組織とも，丸みを帯びた形状の Si 粒が均一に分布している。しかし，その大きさは
素材により異なり，素材Aが最も細かく(平均粒径 2.3μm) ，素材 B (2.9μm) ，素材 C
(3 .4μm) ，素材 D (4.7μm) の順に組大化している。





粒径はそれぞれ， 3.3μm (素材 A) ， 3.5μm (素材 D) と大差はなかった。
1μm 1μm 
Fig.3.3 TEM images of matrix grain, a): alloy A and b): alloy D. (Dark field image) 
( 2 )高温引張試験
作製条件の異なる 4 種類の基本組成合金素材において，試験温度 5000Cにおける破断
伸びを初期歪速度で整理して Fig.3.4に示す。平均 Si 粒径が異なるにもかかわらず，
破断伸びはいずれも初期歪速度 10- 2 s- t において最も大きくなった。
初期歪速度 10- 2 S -1 における破断伸びは，平均 Si 粒径の最も小さい素材 A が最も
大きく，ついで素材 B ， C , D の順に小さくなった。
( 3 )高温引張試験後の組織











w 100~1 0'1 A - 1 2.3μm 
tð,. B 2.9μm 
口 C 3.4μm 
。 1 0 1 4.7μm 
q0・・・2 10-1 100 101 
I nitial 8train Rate, E 0/ 5-1 
Fig. 3.4 Elongations at 5000C as a function of initial strain rate for 
Al-17Si-4.5Cu-0.5Mg P爪1alloys with different Si particle sizes. 
10μm 10μm 
Fig. 3.5 SEM micrographs of Al・ 17Si-4.5Cu・0.5Mg P爪1 alloys, a): alloy A and b): alloy D, 
after tensile test at 50QoC and at initial strain rate of 10・2S・)
された。平均 Si 粒径の小さい素材 A では 3 空隙はほとんどマトリックスの領域内で
生じていた。これに対してう素材 D では，空隙はマトリックス領域内だけではなく，
比較的粗大な Si 粒とマトリ ックスとの境界においても生じていた。
初期歪速度 10-~s-J での高温引張試験後，破面から約 5mm ほど内部のマトリックス
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Fig.3.6 TEM micrographs of alloy A, after tensile test at 5000C and at initial strain rate of 10 -2 S-1 
(a: elongated grain, b: Si particle, c: smaller grain). 
平均 Si 粒径の大きな素材 D (Fig.3.7) においても，ほぼ等軸粒形状の結晶粒が多数
認められ，多くの結晶粒内には，高密度の転位が観察された。ただし，い く つかの
結晶粒は Fig.3 . 7-a) のよ うに 3 かなり粗大化していた。その一方，同ーの透過電子顕
微鏡試料にもかかわらず， Fig. 3.7-b) のように，微細な結晶粒がかたまって観察される
領域もあった。結晶粒内の転位は多くの場合ほぼ均一であったが， Fig. 3.7-c) のように，
転位の再配列が進んでいる領域も一部観察された。
3. 3. 2. 合金組成の影響
( 1 )組織
各合金素材におけるX線回折の結果を Table 3.1 にまとめて示す。 Fe を含む素材では，





Fig. 3.7 TEM micrographs of alloy D, after tensile test at 5000C and at initial strain rate of 10 ・2$ -1. 
Table 3.1 Phases of Al・17Si・4.5Cu-O.5Mg-xFe-yMm alloys detected by X-ray di妊raction.
~ OFe 2Fe 4Fe 6 F e 
AI AI AI AI 
OMm Si Si Si Si AbCu AI7CU2Fe AI7Cu2Fe AI7CU2Fe 
AlsFeSi AlsFeSi AlsFeSi 
AI AI Si 
2Mm Si AI7CU2Fe AbCu AlsFeSi Ab(Si ,CU)2RE Ab(Si ,CU)2RE 
※ R E : Lanthanoid 
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メタルメタルを添加 した合金の素材では， いずれもAliSi，CU)2RE化合物相が認められ
た (RE はランタノイドを示す) 。
光学顕微鏡で観察した各合金素材の断面組織を Fig.3.8 に示す。 いずれの組織にも
丸みを帯びた Si粒および化合物相が均一に分布している。 Fe またはミ ッ シユメタルを





Fig. 3.9 TEM micrographs of Pル1: alloys, a): A1-17Si-4.5Cu-O.5Mg, b): AJ・ 17Si・4.5Cu・O.5Mg・2Fe ，
c): A1・ 17Si-4.5Cu-O.5Mg・4Fe ， d): A1・ 17Si・4.5Cu・O.5Mg-6Fe ，e): Al-17Si-4.5Cu-O.5Mg-2Mm, 
。: Al-17Si-4.5Cu-O.5Mg-2Fe・2Mm.
10μm 
Fig.3.8 Optical micrographs of P爪t1 al1oys, a): AJ・ 17Si・4.5Cu・O.5Mg，b) :Al・ 17Si-4.5Cu-O.5Mg-2Fe ，
c): Al・ 17Si-4.5Cu・O.5Mg-4Fe ， d): AJ-17Si-4.5Cu・O.5Mg・6Fe， e): A1-17Si-4.5Cu・O.5Mg-2Mm，
。: Al-17Si-4.5Cu-O.5Mg-2Fe・2Mm.
ミッシュメタルを添加した合金におけるマトリックスの結品粒もやはりほぼ等軸粒形




試験温度 5000Cでの破断伸びと変形応力に及ぼす Fe 添加量の影響を Fig.3.10 に示す。
なお，各試料の引張試験における真応力一真歪曲線から求めた真歪 0.1 における真応力
を変形応力値とした。基本組成合金では，初期歪速度 10 - 2 S - 1 で超塑性が発現したが 3
Fe添加量が多くなるにしたがって，破断伸びが最大となる初期歪速度は高くなり， 6Fe 
合金では 100 S -1 で発現した 。 しかし，各合金における破断伸びの最大値は， Fe添加量
とともに低下した。
いずれの合金においても初期歪速度が高いほど変形応力値は高 く なった。 超塑性を
含め 3 高温における拡散支配の定常変形では E 応力 σと歪速度止の関係は 3 一般に 3
σ==Ki m (3.1) 
透過電子顕微鏡暗視野で観察した各合金の組織を Fíg.3.9 に示す。 Fe 添加量が多く
なると，多数の化合物相が観察されたが，いずれの化合物相とも， Si 粒と比較して著し
く粗大なものはな く ，形状はほぼ球状または塊状であった。 また 3 マトリ ッ クス組織は p
いずれの合金ともほぼ等軸の結晶粒形状であった 。 Fe を添加した合金においては 3





































Fig.3.11 E妊ectof the Mm addition on elongations and flow stresses as 
a function of initial strain rate for Al-17Si-4.5Cu-O.5Mg-xFe P川1 al1oys. 
101 100 
Initial Strain Rate，正。/ S-1 
10・ 110 ・210 ・3
。
100 101 
Initial Strain Rate, ﾋO/ S-1 
Fig.3.10 E妊ectof the Fe content on elongations and flow stresses as a function 
of initial strain rate for Al・ 17Si-4.5Cu-O.5Mg-xFe P爪1 alloys. 
10 ・ 110 ・210 ・3
。
歪速度で超塑性が発現した。2Mm合金を 2Fe合金と比較すると，添加元素を Feからミッm は歪速度感受性指数と称されてKと m は定数であり 3ここで，で記述できる 10)。
同じ 2% の添加で 3 ほぼ同じ程度の破断伸びが 1 桁シュメタノレに代;えることにより，(3.1 )式からm11直は 3いる 11) 。
高い初期歪速度で得られたことになる。(3.2) m== d logσ/ d log ﾋ 
しでも E 超塑性発現初期歪速度を(2Mm・2Fe 合金)ミッシュメタルと共に Fe を添加となり，変形応力曲線における接線の傾きに相当する。基本組成合金のm 値は，初期
高めることはできず， 2Mm 合金より破断伸びは低下した。最大値が約 0.5 となった。 Fe 添加量が多くな歪速度 10- 1 S- 1 から 10 0s -1 において，
ミッシュメタルを添加した合金においても p初期歪速度が高し 1ほと変形応力値は高くm 値の最大値はいずれも約 0.5るほと‘m 値の大きくなる初期歪速度は高くなったが，
m11直がミッシュメタルを添加した合金では，m 値の最大値は約 0.5 であった。なり，とほぼ一定であった。
最大となる初期歪速度は 10 0s -1 から 10 1 S - 1 であり 3 基本組成合金や 2Fe 合金よりも
高かった。
試験温度 5000Cでの破断伸びと変形応力に及ぼすミッシュメタル添加の影響を Fig.3.11
に示す。 2Mm 合金と 2Mm-2Fe 合金では，基本組成や 2Fe 合金より高い 100s- 1 の初期
49 48 
( 3 )高温引張試験後の組織
2Fe 合金と 2Mm 合金における初期歪速度 10 0 s-) での高温引張試験後のマトリック




Fig.3.12 TEM microstructures of a): A1・17Si・4.5Cu-0.5Mg-2Fe and b): Al-17Si・4.5Cu・0.5Mg-2Mm
P/M alloys, after tensile test at 5000C and at initial strain rate of 100 s・ 1
3. 4. 考察
3. 4. 1. 変形機構













3. 4. 2. Si 粒径の影響
Fig.3.1 に示す条件で基本組成合金を作製することにより，平均 Si 粒径は異なるが，
平均マトリックス粒径はほぼ同じ 4 種類、の素材を得ることができる。素材 A の平均 Si
粒径が素材 B に比べて小さいのは，素材 A を作製するのに用いた粉末が素材 B を作製
するのに用いた粉末より細かいため 3 エアアトマイズでの冷却速度が高 く，したがっ
て，急冷凝固の効果が大きかったからである。素材 C および D の平均 Si 粒径が素材B




基本組成合金の 4 種の素材は Si 粒径が異なるにもかかわらず，いずれも初期歪速度
10- 2 s-] において破断伸びが最も大きくなった。超塑性変形は，粒界すべりにより
変形が進行するため，超塑性発現歪速度は結晶粒径に強く影響されることが知られて






装置で求め，初期歪速度 10- 2 s - 1 における破断伸びの値を平均 Si 粒径で整理した結果
を Fig.3.13 に示す。破断伸びは平均 Si 粒径に依存し，特に 3.3μm 程度より小さく
なると p 破断伸びが著しく大き く なることがわかる。この 3 .3um という数値は，基本
組成合金の平均マトリックス粒径とほぼ一致する 。 また， Fig . 3.5 に示すように， Si 粒
が微細な素材 A では) Si 粒とマトリ ック スとの境界にほとんとキャビティが生じない
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Fig.3.14 Plots of optimum superplastic strain rate against inverse grain size 
ofP川1 alloys with di百erentFe content. 
3. 4. 3. Fe 添加量の影響
Fe を添加した合金においては， Fe 添加量が多くなるほど結晶粒は微細となった。






速度の関係 12) と一致している。すなわち， Al-Si 系粉末合金においても，他のアルミニ
ウム合金と同様に，超塑性発現歪速度はマトリックスの結晶粒径に強く依存している
ことを示している。
各合金の破断伸びの最大値は， Fe 添加量が多 くなるにしたがって低下した。この原







Fe 添加量が異なる 4 種類、の合金においては， Fe 添加量が多くなるほどマトリックス









いほど大きいことが知られている 13)0 2Fe 合金よりミッシュメタルを添加した合金の
マトリックスの結晶粒径が小さいのは， Fe を含む化合物相よりAl2(Si ，Cu )2RE 化合物相
が微細であり，熱間スエージ加工の際に生じた再結品粒の組大イじを抑制する効果が大
きいためと考えられる。
3. 4. 5. 超塑性に及ぼす分散相の影響
AトSi 系粉末合金には，マトリックス中に Si 粒および組成に応じて化合物相が存在




粒径で整理して Fig.3.15 にまとめた。 Fe 添加量の影響で考察したように，破断伸びに
対しては，分散粒子径に加えて，量(体積分率)も影響すると考えられる。そこで，
Fig. 3.15 では，各分散粒子がそれぞれ単独の種類で，かつ，同程度の体積分率で分散
したと仮定して考察したものである。 Si 粒， Fe を含む化合物相 3 および，ミッシュメ
Particulate Particulate size 
0.1μm 1μm 10μm 
Compound w?h Mm 『
Compound with Fe 
圃・.Sipa円icle 『
Retardation coarsening 
of matrix grain 
Effective .. U neftective 
Affection of grain Harmless Harmful boundary sliding 
Elongation Large Small 
Fig.3.15 Effect of particulate on the superplastic property. 










急冷凝固Al・Si 系粉末合金金の超塑性における， (i) Si 粒径の影響， (i) Fe 添加量の
影響，および， (iii) ミッシュメタル添加の影響について検討した。得られた結果を以下
に示す。
( 1 )異なる熱履歴を加え，その後熱間加工することにより，平均 Si 粒径は異なるが，
平均マトリックス粒径はほぼ同じ素材を得ることができる。
( 2 )平均 Si 粒径が大きくなるほど，破断伸びは低下する。しかし，超塑性発現歪速度
はマトリックスの結晶粒径が同じであれば，平均 Si 粒径にはほとんど依存しない。
( 3) Fe 添加量が多くなるにしたがい，マトリックスの平均結晶粒径は微細になり，
超塑性発現歪速度は高くなる。しかし，破断伸びの最大値は低下する。
( 4 )ミッシュメタルを 2% 添加した合金には，Al今(Si ，Cu)今RE 化合物相が生じ，マトリツ
クスの平均結晶粒径は，基本組成合金 3 および，等量の Fe を添加した合金と比べ
て微細になる。
( 5) AI-17Si-4.5Cu-O.5Mg-2Mm 合金は，基本組成合金より 2 桁高い 10 0s -1 の初期
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4. 2. 1. 試料
本実験に用いた試料は，住友化学株式会社製造の α-Ah03 粉末 AKP・30 を焼成して
作られたものである。化学組成および製造条件を Table 4.1 に示す。試料は受取状態で 3
10mm x 5mm X 5mm の直方体に研削加工されている。
Table 4.1 Cbemistry and sintering condition of the specimen 










Density of as sintered specimen 
Pore area fraction 
Mean grain size 





< 1 0 ppm 
く 1 Oppm 
く 1 Oppm 













D =1.74 L , (4.1) 
式 28) により算出した。ここで ， L ， はリニアインターセプト平均である。
4. 2. 3. 高温圧縮試験
LaCr03発熱体の電気抵抗加熱炉およびインストロン型材料試験機(株式会社オリ
エンテ ック製 ， UTM・1T) を用い， 1300""'" 16000Cの試験温度，1.2 X 10-5 S - 1 から




4. 3. 1. 組織
( 1 )受取材の組織
走査電子顕微鏡で観察した断面組織を Fig.4.1 に示す。また，結晶粒径と空隙の面積










































Time, t/ ks 
















初期歪速度を1.0 X 10-4 S -1 とし，異なる試験温度における圧縮試験で得られた応力
1400 1600 
Temperature，ア/oc
Fig. 4.4 Temperature dependence of the ultirnate stress 
in high temperature deformation of pure alurnina. 
一歪曲線を Fig.4_3 に示す。 13000Cにおいては，変形は試験機の容量内で弾性変形のみ
であった。 14000Cでは，約 400MPa の応力で脆性破壊し，塑性変形はほとんど認められ
なかった。 15000Cでは，塑性変形が可能となり，ある最大応力を示した後 3 徐々に応力
さらに 16000Cでは 3 応力はほぼ一定を保ちながら塑性変形が進行した。は低下した。
歪速度1.0 X 10-4 S -1 では，ある最大応力を示した後，徐々に応力が低下しながら変形
塑性変形が進行した。また，より高い初期歪速度 8.3 X 10-4 S-1 では 3 塑性歪はほとん




試験温度 15000Cでの圧縮試験で得られた応力一歪曲線を Fig.4.3 に併せて示す。初期
60 
同じ歪速度においては，試験温度が上昇するとともに最大応力値は低下した。
( 2 ) 高温変形の歪速度依存性
歪速度感受性指数と称されてm は l/n に等しく，K と m は定数である。ここで 3各試験温度での最大応力値に及ぼす初期歪速度の影響を Fig.4.5 に示す。 0印は塑性
Table 4.2 に示すように，いる。低歪速度域においては， Fig.4.5 から求めたm 値は，ム印は脆性破壊したことを示す。初期歪速度が高いほど，変形が認められたことを，
いずれの試験温度においてもほぼ 0.6 であった。変形応力値は高くなった。ただし，本試験範囲において，塑性変形が認められる低歪速
Table 4.2 Strain rate sensitivities of the ultimate stress in high temperature deformation 
of pure alumina 
度域と脆性的な高歪速度域に分けられる。低歪速度域においては，最大応力値の歪速度
依存性は，ほほ直線近似できる。















7 ・ 1 / K-1 
6x1a4 
ln (σn/ T) 
n ニ1.6 とした。式 (4.2) に従い，
1600 1500 1400 
Temperature, T /oC 
Fig. 4.6 Apparent activation energy of high temperature deformation 

















Initial Strain Rate, ﾊ / S-1 
Fig. 4.5 Strain rate dependence of the ultimate stress 





高温における拡散支配の定常変形では，歪速度 2 と応力 σの関係を表す構成方程式
Dorn の式 29)が よ く 用いられる 。として，
-2 
(4.2) 止==-(A G b / k T)( b / d) P( σ/ G) n D 0 exp (-Q / R T) 




これから，応力 σ と歪速度 2 の関係は，他の変数が
Q: 活性化エネル
p は結品粒径依存指数 3
D () exp (-Q / R T)は拡散係数(ただし ，
R: 気体定数)である 。
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求めた変形におけるみかけの活性化エネルギ-Q の値は， 390 --460kJ/mol であった。
その平均は 427kJ/mol であった。
( 3 )高温変形 lごよる組織変化











Fig. 4.7 SEM micrographs of pure alumina defoロnedat 16000C and at initial strain rate of 4.2xl0-5 s -1.
( a):ε= 0.26%, b):ε ニ 0.70% ， c):ε= 3.8%) 
Fig.4.8 Grain and pore growth by deformation at 
16000C and at the initial strain rate of 4.2xl0-5 S-I. 
4. 4. 考察
4. 4. 1. 低歪速度域での変形機構
Fig.4.3 の応力一歪曲線に示されるように， 14000C と 15000Cにおいては，塑性変形が
変形応力の低下を伴い 3 定常状態を示していない場合があった。この低下は空隙が生じ
たためと考えられる。変形応カの最大値においては空隙の影響はきわめて小さいと考え




の粗大化の影響は小さく 3 変形前の結品粒径の値を用いて考察して よいと考えられる。
低歪速度域では，変形におけるみかけ上の活性化エネルギーが 390 --460kJ/mol で
あった。その平均は 427kJ/mol であり， Table 4.3 に示す各拡散機構における活性化エネ
ルギーの文献値却)と比較すると，アルミニウムイオンの粒界拡散による値に近い。この
結果は， Wang と Raj の無添加多結晶粒アル ミ ナ材料における定荷重クリープ試験の
結果 31) ともよく一致している。
格子拡散クリープモデルによる式
ﾋ= 14 σQD . . /kTd 2 
または粒界拡散クリープモデルによる式
よ = 14σ Q ff ﾔ D b/ k T d 3 
(4.4 ) 
(4.5 ) 
103 Table 4.3 Material constants for alumina30) 
Values Constants ???
4.25 x1 0-29 Atomic volume, D / m3 
Burgers vector, b /m 4.76 x1 0-10 
口: 14000C 
b. : 15000C 




0.1 9 exp (-0/ R T) 
636 
2.8x10-3exp(-01 R T) 
10・2
Fig.4.9 Comparison of experimental data (0ムロ) and caluculation by various creep models. 
(l:Lattice di丘 ofO・ 14000C， 2:-1500o C, 3: ・ 1600oC， 4:Lattice dif. of Al・ 1400oC ， 5: ・ 15000C，
6: ・ 1600oC， 7:Boundary di妊.of Al・14000C， 8: ・ 15000C， 9:-1600oC, 10:Boundary di臼 of










10-8 exp( -0/ R T) 
Lattice diffusion: Oxygen ion 
d肝usivity ， Dv /m2 ・ S.1
Activation energy，。ν/kJ. mol-1 
Lattice diffusion: AJuminum ion 
d附usivity ， Dν/m2 ・ S-1
Activation energy, Ov /kJ . mol-1 
Boundary diffusion: Oxygen ion 
d肝USIVI比y ， ﾔ Db /m3 ・ S-1
Activation energy, Ob /kJ. mol-1 
Boundary diffusion: AJuminum ion 
d iffusivity, ﾔ Db / m3 ・ S-1
Activation energy, Ob /kJ . mol-1 419 
アルミニウムイオンの粒界拡される拡散クリープとしている丸本実験の場合にも，
歪速度が高くなって散が変形を支配していると考えられる。ただし，本実験の場合 3に Table 4.3の各定数を代入して変形応力と歪速度の関係を計算すると， Fig. 4.9 のよう









結晶粒界三重点、において生じる空隙の成長機構としては， Williamsお)が ， Cottre1l34) にしかしながら，本実験で得られた応力指数刀の値は約1.6 であり，式 (4.4)に示さ
よる Fig.4.10-(a) のようなモデルでくさび型き裂の成長を考察している。しかしながら，れるロ== 1 とは異なる結果となっている。 Cannon らは MgO を 0.25% 添加したアルミ
本実験での空隙は粒界三重点、に生じているものの 3 くさび型ではなく，等方的に成長し
ている。





集中を緩和する付随調整機構(アコモデーシヨン)がない場合には 3 むしろ， Fig.4.11 
のように，粒界すべりと結品粒回転に伴い，三重点に空隙が生成3 成長するであろう。













Fig.4.10 Ilustrations of the mechanisms for the defects at grain corners 
by unaccommodated grain boundary sliding. a) Crack formed by shear on 
intersecting planes331, b) Zener's mechanism for the formation of a cavity 







報告されている 14， 1九 Zenerお)は，粒界すべりによる Fig.4.10・(b)のような粒界三重点、に
が高し 1ほと高い。
おける空隙の生成・成長を考察している。また， Wilkinson と Caceres は，超塑性合金の
動的粒成長に関する考察において，粒界すべりによる三重点近傍の変化を Fig. 4.10-( c) 
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報告されている 1-3)0 高純度のアルミナにおいては，粒成長が著しいために 3 超塑性は
発現しないが4)，何らかの添加物を含むことによりョ大きな塑性変形が可能となる←7)。
アルミナのマトリックスに正方晶ジルコニア粒子が分散した材料は，ジルコニア強化











ない。 Martinez ら 15) はアルミナ- 20% ジルコニア二相セラミックスの圧縮試験におい














成を Table 5.1 に示す。 Si02 など，不純物の組成は，合計で O.01mass% 程度である。試
料は受取状態で， 10mm x 5mm X 5mm の直方体に研削加工されている。
Table 5.1 Chemical conposition of the specimen (mass%) 
AI203 
80.28 




腐食と Au-Pd 蒸着を施して走査電子顕微鏡(日本電子株式会社， S840A) により観察
した 。 熱間腐食の条件は 13000C-3.6ks とした。
試料組織を走査電子顕微鏡で観察し，その組織写真から結晶粒のリニアインターセ
プト径を画像解析装置を用いて評価した。
5. 2. 3. 高温圧縮試験
LaCr03 発熱体の電気抵抗加熱炉およびインストロン型材料試験機(株式会社オリ
エンテック製 ， UTM-1T) を用い， 1400 または 15000Cの試験温度， 3.3 X 10 - 5 s- 1 から
72 
3.3 X 10-3 s -] の初期歪速度で定速圧縮試験を行った。試験温度に昇温後， 600 s 間保
持してから試験を開始した。





Eg 二 1 一 (Ro/R) (2/3) (5.1) 
ここで ， Ro は変形前のアスペクト比 ， R は変形後のアスペクト比である。本実験の
場合，変形前の結晶粒は等軸粒形状であるため，
Ro = 1 
としてよい。したがって，粒内変形による歪Eg は，
Eg ニ l-R ( ー 2/3 ) 
より評価できる。





















Fig. 5.1 Schematic illustrations of the imaginary scratch line method for estimation 





側面を鏡面研摩 3 および熱腐食した試料に公称歪で 38%の圧縮変形を加えた。その
試料表面に Au-Pd を蒸着し 3 さらに 10000Cで 600 s 聞の熱処理を施すことによって，
Fig.5.2 のように， Au-Pd 粒子が適度に分布し，各粒子をマーカーとして用いることが
できる 。 このような試料を走査電子顕微鏡を用いて同ーの表面領域を傾斜角の異なる
二つの条件で写真撮影した。なお，本実験では 3 傾斜角の差は 200 とした。これらの
写真から ， Fig.5.3 のように各 Au-Pd 粒子の基準面からの相対的高さ h を次式
h = (x' -X) / 2 M sinθ (5.4 ) 
から計算することができる 。 ただし ， x'-x は両写真での同一粒子の変位差 ， Mは
写真の倍率3θ は基準面からの傾斜角(基準面は入射電子ビームに垂直な面としてい
るので， θ は撮影傾斜角の半分となる)である 。 Fig.5.3 に示されるように，各結品粒





Fig.5.2 Stereographs of the surface of the specimen deformed at 15000C by 38%. 
( a):tilt angleθ= - 100 , b):tilt angleθ= +100 ) 
Z 
X 
Fig. 5.3 Schematic illustration of a principle for stereo 組alysis.
すると， βο ，メタ 1 ' β2 を係数とし， x , y , h の聞に一次的な関係式
h= メタο+ メタ 1 x+ メ?2 Y (5.5) 
が成り立つ。各粒子について式 (5 .4)により算出した高さ h の値より，最小二乗法に




試験にて評価したが原理的には引張試験と同じである) 。変形中にベクトル S の粒界す
べりが生じたとする 。 そのうち 3 引張(圧縮)方向の変形に寄与するのは，引張(圧縮)
75 
(5.9) E = 
したがって，式 (5.8) は，式 (5.7)
(Lo -L ) / Lo
(5.10 ) 
と式 (5.9) から，





(5.11 ) kiuk/tan ￠k=21VK/tanψk 
Stress 
Grain 2 Grain 1 






する試料内部においては ， ø と ψ はともに引張(圧縮)方向と粒界とのなす角度であ
となる。しかしながら，(5.6) 
方向に平行な成分 l のみである。成分 l は， Fig.5.4に示されるように，
1 = u / tan ?+ V / tanψ 
ロはベクトル S の引張(圧縮)方向に垂直で試料ここで，の関係式で表される 28) 。
ø k および ψk のそれぞれ平均値は等し
ø k を測定し，
り 3 物理的な意味に相違はない。すわなち，øtまv は引張(圧縮)方向および試料表面に垂直な成分である。表面に平行な成分 3
その平均値 øA どを用いψk を測定する代わりに，
た。すわなち 3 式 (5.12) の代わりに，
くなる。そこで，ψ は試料表面と引張(圧縮)方向に垂直な面における粒界と引張試料表面における，
(圧縮)方向のなす角度である。
Egbs 二 2 (1 -E削) L: (v k / L tan ?A V) 
式 (5.6) の l は 3 粒界一つについてのすべり量である。変形後の組織写真において 3
(5.13 ) 
を用いることにより，各粒界における段差 Vk ， および圧縮方向と粒界のなす角度 øk を
測定することによって 3 粒界すべり量を求めることができる。線分 1 0 本について測定
長さ Lの線分を想定する。この線分が横切る粒界の数を n 個とすると，変形によって，





(5.7) ニエ( U k / tan ç;づ k+ vk / tan 久)
3. 結果? ?ø, k番目の粒界における U ，1Jr'k は，Vk ' および，φ k ' ?で表される。ここで，
1 .高温圧縮試験3. ? ?ψ である。V ， および，
いくつかの条件における圧縮試験で得られた応力一歪曲線を Fig.5.5 に示す。本実験
のいずれの条件においても， 40% 以上の圧縮変形が可能であった。ただし， 14000Cの
粒界すべりによる公称歪Eghf は，
E ghs = L ghs / L 0 
で定義される。ここで ， Lo はこの線分の変形前の長さである。試料が均一に変形して
(5.8) 
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Fig. 5.5 Stress-strain curves during compressive deformation at high temperatures 
for alumﾌna-20%zirconia ceramics. 
5. 3. 2. 変形!とよる組織変化
( 1 )組織変化
試験温度 14000C ，歪速度1.7 X 10 - 4 S - 1 における圧縮試験において，試料中心部の
同一部位における組織の変化を Fig.5.6 に示す。黒く観察される粒がアルミナであり，
白く観察される粒がジルコニアである。変形前においては，それぞれの粒の平均リニア
インターセブト径は，アルミナ粒が 0.9μm，ジルコニア粒が 0.4μm であった。
変形が進むにしたがって，各結晶粒は，その形状はあまり変化していないにもかかわ










Fig.5.6 Microstructural change during deformation at 14000C and the initial strain 
rate of 1.7xl0-4 s・ 1 (a):before test, b):ε= 9.3%, c):ε= 18%, d):ε=28%， 
A: a submerged grain by the deformation, B: a pr吋ected grain by the deformation ) 





また 3 種々の条件で歪量 38% まで圧縮試験した後におけるアルミナ結品粒の平均リ
ニアインターセプト径を Fig.5.8 に示す。いずれの試験条件の場合でも，リニアインター
セプト径は，変形が進むにつれてほぼ同様の変化を示しているが，歪量が 38% におけ
るリニアインターセプト径は，初期歪速度が 10- 3 s- 1 以上ではう初期歪速度が高い
ほど，垂直方向，水平方向ともにリニアインターセプト径は大き くなっていた O こ れは
初期歪速度が高くなるほど，変形応力が高 くなるために 3 粒成長が促進されるものと
考えられる。また，歪速度が 10- 3 s-] 以下では 3 歪速度が低いほどう垂直方向，水平
79 
さらに，式 (5.3) をもとに評価した粒内変形の歪Eg の全歪E附に対する寄与率を
Fig.5.9 に示す。粒内変形の寄与率は，試験条件によらず 3 ほぼ 50% であった。 Martinez


































Fig.5.7 Changes in perpendicular and parallellinear intercept lengths of the alumina grain to the 







Strain : 38% 
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Fig. 5.9 The intragranular strain contribution of the alumina grain 






粒界すべり量を測定する場合ョ金属材料では，あらかじめ研磨した試料表面にけがきFig.5.8 Pe中endicularand paral1ellinear intercept length of the alumina grain 









率を Fig.5.10 に示す。試験温度が 15000Cの場合，歪速度が 10- 4 s- 1 程度では，粒界す
50 
(渓)
? ? ? ?
べりの寄与率は約 50% であった 。 歪速度が高くなると粒界すべりの寄与率はやや低下
した。 14000Cの場合には，歪速度が高くなると粒界すべりの寄与率は大きく低下した。
100 
o 14000C o 14000C 







Fig. 5.11 The grain boundaηsliding contribution to the total strain estﾏmated 











Strain R剖e ， ﾋ/5-1 
Fig. 5.10 The grain boundary sliding contribution to the total strain estimated 








( 2 ) ステレオ写真解析法
本実験で測定された試料表面における粒界と圧縮方向のなす角度 ø吟づえk の平均値 øAえ
59 0 であった。この結果は ， Bell と Langdon30) が測定した試料表面と引張方向に垂直な 原因として，仮想けがき線法の場合，実際に生じた粒界すべりに対して 3 試料表面に
平行な成分を測定しているために，実際の粒界すべり量よりも小さく評価されたものと面における粒界と引張圧縮方向のなす角度只の平均値 1JI'Ave ， 58 0 と よく一致している 。
ø k を測定し 3 その平均値 øA ve を用いてもよい 考えられる。ψk を測定する代わ りに ，したがって 3
Fig.5 . 9 に示される粒内変形の結果はアル ミナ結品粒のみを測定している。ジルコニと考えられる。
ア粒はほとんど変形していないことから，アルミナ粒は体積分率に換算すると全体のステレオ写真解析法により求めた粒界すべりの寄与率を Fig.5.11 に示す。試験温度
86% であることを考慮して，試料全体の粒内変形による寄与率は Fig.5 . 9 に示されるが 15000Cの場合，歪速度が 10-4 s . j 程度では 3 仮想けがき線法と同様，粒界すべ りの
結果の 86% と考えられる。
試料表面にある結晶粒は 3試料内部の結晶粒と比べて隣接する結品粒の数が少ないの
寄与率は約 50% であった。歪速度が高くなると粒界すべりの寄与率はやや上昇した 。
14000Cの場合は， 15000Cの場合と比べて 3 粒界すべりの寄与率は高かった。
83 82 
近傍に移動することができれば，結品粒組織が変化することなく試料全体に歪が生じで，試料表面と試料内部においては，厳密には粒界すべりの程度が異なると考えられ
ることが理論的には考えられる。る。 Langdon ら 3 1 ) は，変形前に試料表面を研磨した場合には，試料表面での粒界すベり
圧縮変形後の組織観察では，キャヒ、テ ィ はほとんど観察されなかった 。 また 3 歪速度による歪 E'ghs と試料内部の粒界すべりによる歪ES山には，
E'1!hS 二 1.1E1!hS
したがって，実際に試料全体の歪に寄与する試料内部での
が 10- 3 s- 1 以上では，拡散による歪はほとんど寄与しないと考えられるので，全歪は(5.15 ) 
粒内変形による歪と粒界すべりによる歪の和となる。本実験の結果では，粒内変形によの関係があるとしている。
る寄与率を Fig.5.9 の結果の 86% とし 3 試料内部の粒界すべりによる寄与率を Fig . 5.11粒界すべりは，試料表面で測定された結果の 1/ 1. 1 とすべきである。
の結果の 1/ 1. 1 とすると，歪速度が 2 X 10- 3 s - 1 程度においては，両寄与率の和は
したがって，全体の歪に対する 15000Cでの各寄与率は Fig.5.12 のほぼ 100% となる。
ように評価される。 10- 3 s- t より低い歪速度では，粒内変形による寄与率と粒界すベ
りによる寄与率の和は 100% に満たない。これは，歪速度が低くなるほど 3 拡散による
寄与が大きくなるためと考えられる。
E削 =EE+Edtf+Egbs+E
で表される。ここで ， Edif は拡散による歪， Em はキヤビテーシヨンによる歪である。
本実験での Es および、 Eghs は変形後の組織観察から求められたもので 3 実際には， EE は











I ntragranular Strain 
て求められたものである。
たとえば，松本らがけがき線法により求めた，Al・Zn-Mg 合金の金属材料の場合，
超塑性変形における粒界すべりの寄与率は約 70% であった 21 )。また， Furushiro と Hori
Dウン/ は， Sn-Pb 共晶合金およびAl-Cu 共晶合金において，粒界すべりの寄与率は変形応力の
歪速度依存指数にほぼ比例して上昇し，超塑性が顕著に現れる条件では 3 粒界すべりの
Grain Boundary Sliding 
アルミナ- 20% ジルコニア二相セラ寄与率は 70 -. 80% であったと報告している 22)。











ジルコニ形の結果から逆算して求めた粒界すべりの寄与率は 62% であった 1 5)。また 310-2 10 ・3





Wakai と Kato カ~ 1450oC, 10-4s-1 
程度の引張試験における粒内変形の結果から逆算して求めた粒界すべりの寄与率は，
60 -. 80% であった 1 3) 。
アー 20% アルミナ二相セラミックスにおいては，
Fig. 5.12 The estimated contributions of the each deformation modes to the tota1 strain 
during deformation at 1500oC. The intragranular strain contribution isestimated as 86% 
。fthe data in Fig. 5.8 and the grain boundary sliding contribution is estimated as 91 % 
(1/1.1) of the data in Fig. 5.10. 
85 84 
これに対し，本実験で求められた粒界すべりの寄与率は，歪速度に依存するが， 40 "-' 
60% であった。 Martinez らおよび Wakai らの結果は，粒内変形の結果から逆算して
















( 4 ) 15000Cにおける全歪に対する粒界すべりの寄与率は， 40"-' 60% であり 3 歪速度が
高くなると粒界すべりの寄与率は上昇する。
参考文献
1) F. Wakai, S. Sakaguchi, Y. Matsuno : Adv. Mater., 1 (1986), 259. 
2) F. Wakai : Br. Ceram. Trans. J. , 88 (1989), 205. 
3) T. G. Nieh, C. M. McNally and J. Wadsworth : JOM. , 41 (1989), 31. 
4) Y. Yoshizawa and T. Sakuma : Acta Metal. Mater., 40 (1992), 2943. 
5) Y. Yoshizawa and T. Sakuma : Mater. Sci. Eng., A176 (1994), 447. 
6) Z. C. Wang, T. J. Davies and N. Ridley : Third Euro-Ceramics, (1993), 681. 
7) L. A. Xue and I-W. Chen : J.Am. Ceram. Soc., 79 (1996), 233. 
8) N. Claussen : J.Am. Ceram. Soc. , 59 (1976), 49. 
6 
9引) U.Dw附O叫叫Eι， H.Oα1a均叩plll凶S叫汰ki and Gι.T百har汀me
10) S. H恥ori ， M. Yoωshimπml孔u町ua and S. Sおomoりya仁: J. Am. Ceram. Soc. , 69 (1986), 169. 
11) B. Kibbel and A. H. Heuer : J.Am. Ceram. Soc., 69 (1986), 231. 
12) M. Rühle , A. G. Evans, R. M. Mcmeeking and P. G. Charalambides : Acta Metal. , 35 
(1987), 2701. 
13) F. Wakai and H. Kato : Adv. Mater. , 3 (1988), 71. 
14) L. A. Xue and I-W. Chen : J.Am. Ceram. Soc. , 73 (1990), 3518. 
15) R. Ma凶nez， R. Duclos and J. Crampon : Scripta Metal. ラ 24 (1990), 1979. 
16) K. Okada, Y. Yoshizawa and T. Sakuma : Superplasticity in Advanced materials, 
The Japanese Society for Research on Superplasticity, (1991), 227. 
17) J. Wang and R. Raj : Acta Metal. Mater., 39 (1991), 2909. 
18) O. Flacher, J. J. Blandin and M. Suery : Mater. Sci. Forum, 170・72 (1994), 403. 
19) L. A. Xue and I-W. Chen : J.Am. Ceram. Soc. , 73 (1996), 233. 
20) 岡 宗雄，今井員二，松浦太一，岡本尚機:日本金属学会誌， 61 (1997)ヲ 326.
21) 松本賢司，針山典篤 3 時沢 貢:日本金属学会誌， 45 (1981), 935. 
22) N. Furushiro and S. Hori : Trans. 11M. Suppl., 27 (1985), 937. 
23) W. M. Armstrong and W. R. Irvine : J.Nucl. Mater., 9 (1963), 121. 
24) S. M. Copley and J. A. Pask : J.Am. Ceram. Soc., 48 (1965), 636. 
25) L. E. Poteat and C. S. Yust : J.Am. Ceram. Soc., 49 (1966), 410. 
26) W. A. Rachinger : J.Inst. Metals, 81 (1952), 33. 
27) Y, Ishida, A. W. Mullendore and N. J. Grant : Trans. Metal. Soc. AIME, 233 (1965), 204. 
28) R. N. Stevens : Trans. Metal. Soc. AIME, 236 (1966), 1762. 
29) R. L. Bellヲ C. Graeme-Barber and T. G. Langdon : Trans. Metal. Soc. AIME, 233 (1965), 
1648. 
30) R. L. Bell and T. G. Langdon : J.Mater. Sci., 2 (1967), 313. 
31) T. G. Langdon : Metal. Trans., 3 (1972), 797. 
補足.回帰平面式の求め方
メ70 ， メ7 J ， メタ 2 を係数として， X , y , h の聞に一次的な関係式
h== β()+ メタ J X+ βヲ Y (A5.1) 




hj 二 β。キ β j Xj -1ヤ β] Yj 
n 個の測定値
ックスの超塑性変形機構~ -司、、
(A5.2) h 2 = β。+メタ j X] +β2 Y2 
h n=β。+メタI xn+ メ9 2 Yn 
(A4.3) 
について，残差平方和
SE=2: (h í - βο ーメタ I Xt ーメ72yf)2
1 .緒言6. 





θ SE/ θ メ9()= 0 
θ SE/ θ メタ 1= 0 
θ SE/ θβ2 ニ o J 





メタο 2: 1+ メタ j L: x í + メ72 2 yt=Z h に比べ，より本質的な超塑性現象と考えられる，粒界にガラス相をほとんど含まない
セラミックスの超塑性における変形機構は，粒界すべりが主変形機構であるということ
(必.5)
n n fl n 






は，変形を律速する機構であり，変形に寄与する機構であるとは必ずしも限らない。を解くとョメタο3 メタ l および、メタ2 が決定する。
これまでの文献の多くにおいて，アルミナ/ジルコニア二相セラミックスの超塑性に
おける応力指数は約 2 と報告されている 1 ， 4 ， 7， 8)。最近， ClarÍsse ら 9) は，アルミナ/ジル
コニア複合材料について， 1275 から 14000Cの定荷重圧縮クリープ試験において，応力
が上昇するとともに，応力指数が 2 から 1 に遷移することを見出している。
アルミナー 20% ジルコニア二相セラミックスを用いて，超塑性が発現す本章では，




6. 2. 1 . 試料
本実験に用いた試料はョ高純度のアルミナ粉末に， 3mol% のイットリアを添加した
ジルコニア粉末を 20mass% 混合して焼結した複合材であり，第 5 章の実験で用いたも
のと同一である 。 化学組成など3 試料の詳細については，第 5 章で述べた。
6. 2. 2. 組織観察
試料の断面をエメリーペーパーとダイヤモンドペーストで機械的に鏡面研摩し，熱腐




また，透過電子顕微鏡(株式会社日立製作所， H・9000，加速電圧は 300kV) によ る
組織観察も行った。観察用試料は，厚さ 100μm まで機械的研摩を行い，その後，イオン
研摩により処理した。
6. 2. 3. 高温圧縮試験
LaCr03発熱体の電気抵抗加熱炉およびインストロン型材料試験機(株式会社オリ
エンテック， UTM-1T) を用い， 1400"'" 16000Cの試験温度， 4.1 X 10-5 S - 1 から1.7 x 




6. 3. 1. 組織
( 1 )受取材の組織




Fig.6.1 a): SEM and b) : TEM microstructures of the as-sintered alumina-20%zirconia ceramics. 









Fig. 6.2 High resolution TEM image showing an interface 
beれlVeen Zr02 and Al:03 grains. 
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Fig.6.4 Stress-strain curves during compressive deformation at high temperatures 
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Fig. 6.3 Static grain growth at high-temperatures for alumina “ 20%zirconia ceramics. 
6 , 3. 2 ，高温変形
( 1 )温度依存性
初期歪速度1.7 X 10-4 S - 1 での各温度における圧縮試験で得られた応力一歪曲線を
Fig.6.4に示す 。 本実験のいずれの条件においても， 40% 以上の圧縮変形が可能であっ
た 。 ただし， 14000Cの場合 3 初期歪速度が 8.4 XI0- 4 s 一 1 以上では，荷重が試験機の
容量を越えるために 3 圧縮試験を行って いない 。
。
1400 1500 1600 
Temperature, T /oC 
Fig.6.5 Temperature dependence of the flow stress in high-temperature 





各試験温度で 3 歪 0.1 における変形応力に及ぼす初期歪速度の影響を両対数で表示し
て Fig.6.6 に示す。初期歪速度が高し 1ほど変形応力は高くなった。ただし，本試験範囲
において，約 40MPa を境として，低応力低歪速度側と高応力高歪速度側で歪速度依存
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Strain Rate, ﾈ /5-1 
Fig.6.6 Strain rate dependence of the flow stress in high-temperature deformation 
for alumina-20%zirconia ceramics. 
高温における拡散支配の定常変形では，歪速度 2 と応力 σの関係を表す構成方程式
として ， Dorn の式 11) がよく 用いられる。
ﾊ = (A G b I k T)( b I d) P( σI G) n D () exp (-Q I R T) (6.1 ) 
ここで ， A は定数， G は剛性率 ， b はパーガースベクトル ， k はボルツマン定
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数 ， T は絶対温度 ， d は平均結晶粒径 ， p は結晶粒径依存指数 ， n は応力指数，
D 0 exp (-Q I R T )は拡散係数(ただし， D。:拡散の振動数項， Q: 活性化エネル
ギ-， R: 気体定数)である。これから，応力 σ と歪速度 J の関係は，他の変数が
一定であると仮定すれば，次式で記述できる。
σ==K 主 m (6.2) 
ここで ， K と m は定数である。 m は l/n に等しく 3 歪速度感受性指数と称されて
いる。 Fig . 6.6 から求めたm 値は 3 低応力低歪速度領域においてはほぼ 0.5 ，高応力
高歪速度領域においてはほぼ 1 であった。





Fig.6.6 からその応力値をとる歪速度 2 を読み取り， ln ( ﾋ T) と l/T のプロ ットを
Fig.6.7 に示す。式 (6.1) に従い，この傾きから求めたみかけの活性化エネルギ-Q の
値は，高応力高歪速度領域においては約 650kJlmol ， 低応力低歪速度領域においては
約 750kJ/mol であった。
6.4. 考察
6. 4. 1. 変形における粒界すべりの寄与
第 5 章で述べたように，圧縮試験前後の組織観察により，粒界すべりが明瞭に認めら
れた。本材料の 15000Cにおける各変形機構の全歪に対する寄与率を Fig.6.8 に示す(こ
の詳細については，第 5 章で述べた)。金属材料の場合，けがき線法により求められた 3
超塑性変形における粒界すべりの寄与率は約 70"-'80% であったと報告されている 12.13)0











この歪速度 10- 3 s- 1 という値は，ちょうど，変形応力の歪速度ためと考えられる。
感受性指数が 0.5 から 1 に変化する歪速度に相当する。





















。 σ= 100MPa I ~ 
Aσ= 60MPa Jm = 1 
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Fig.6.7 Apparent activation energy of high-temperature deformation 
for alumina-20%zirconia ceramics. 
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2. 変形応力の歪速度，温度依存性4. 6. 
アルミナージルコニア二相セラミックス材料においては，超塑性の発現が多く報告
これら文献における圧縮試験に関する報告内容とされている 1-9)。本実験においても，
類似した結果が得られた。変形応力の歪速度依存指数は 0.5 または 1 で 3 超塑性変形に
15000C 
おける一般的な値， 0.3 以上に合致しており，また，変形が粒界すべりによることから，







Grain Boundary Sli 
m = 0.5 -< )10m = 1 相違の一つである。
(6.1) 式から明らかなように，変形応力と歪速度の関係は，結品粒径に影響される 。
応力を加えずに試料を加熱した結果 (Fig. 6.3) , 14000Cおよび 15000Cの場合には，結晶
粒の組大化は認められず， 16000Cの場合には結晶粒の粗大化が認められた。 また，第 5
10 ・4 10-3 
Strain Rate，と/ S-1 
Fig. 6.8 The estimated contributions of each deformation mode to the total strain 
during deformation at 1500oC. 




















側で歪速度依存性が異なった。 m11直は 3 低応力低歪速度領域においてはほぼ 0.5 ，高応
力高歪速度領域においてはほぼ 1 であった。このことは，本試験範囲のいずれにおい
ても同様に大きな塑性変形が可能であるものの，二つの領域において，変形機構に何
らかの相違があることを示唆している。また，応力が高くなるに伴い ， m 値が 0.5
から 1 に遷移する結果は，試験温度と試験方法が異なるにもかかわらず， Clarisse ら
の結果的とよく一致している。
変形のみかけの活性化エネルギーは，低応力低歪速度領域においては約 750 kJ/mol , 
高応力高歪速度領域においては約650 kJ/mol の値であった。二つの領域でみかけの活性
化エネルギーが異なり，高応力高歪速度側の方で値が低いこともョ Clarisse らの結果9) と
よく一致している。高純度アルミナの場合，みかけの活性化エネルギーは 427 kJ/mol で
あることから，アルミナにジルコニウム粒が添加されることにより，活性化エネルギー
が大きく上昇する。この結果は，他の結果4， 9， 14) ともよく一致している。また，本材料








(6.1 )式を基にして，歪速度と変形応力の関係から 3 本材料の変形を律速する変形
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Table 6.1 Material constants for alumina 15) 
Constants 
Atomic volume : AI , 0刈 /m3
Atomic volume: 0 , 00/m3 
Lattice diffusion: Oxygen ion 
D市usivity ， Dv /m2 ・ S-1
Activation energy, 0ν/kJ. mol-1 
Lattice diffusion: A1uminum ion 
Di行uSivity ， Dv /m2 ・ S-1
Activation energy, Ov /kj . mol-1 
Boundary diffusion: Oxygen ion 
口市usivity ， ﾔ Db / m3 ・ S-1
Activation energy, Ob /kj . mol-1 
Boundary diffusion: A1uminum ion 
D附usivity ， ﾔ Db /m3 ・ S-1
Activation energy, Ob /kj . mol-1 
Values 
2.13 x1 0-29 
1.42 x1 0-29 
0.1 9 exp (-Ov / R T) 
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ﾋ =:. 14σρ D / k Td2 (6_3 ) 
および3 粒界拡散クリーブモデルによる理論式
三二 14σρ ffÒD b/ k T d3 (6.4) 
に Table 6.1 の各定数および結晶粒径の測定結果を代入して変形応力と歪速度の関係を
計算すると， Fig.6.9 のようになる。ここで，。 は拡散種の原子容， D I は格子拡散
係数， Ò は粒界の幅 ， D b は粒界拡散係数である。実験値は 3 アルミニウムイオンの
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Table 6.2 Deformation mechanism of alumina-20%zirconia ceramics at 15000C 
2 3 789 
Strain rate く 1x1 0-3 S.1 > 1x1 0-3 S.1 
Stress く 40 MPa > 40 MPa 
n (m) value 2 (0.5) 1 (1) 
Activation energy 750 kJ/mol 650 kJ/mol 
. Grain boundary sliding . Grain boundary sliding 
Contributing mechanism to . Intragranular strain . Intragranular strain 
deformation . Grain boundary diffusion 
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Fig. 6.9 Comparison of experimental data (0 :1400oC，ム: 1500oC ， 口:16000C) and caluculation 
by various creep models. (l:Lattice diff. of 0-1400 oC, 2:-1500 o C, 3: ー 1600oC， 4:Lattice diff. of 
Aト 1400 oC ， 5: ー 1500 oC ， 6: ・ 1600 oC ， 7:Boundary djff. of Al-1400 o C, 8:-1500 o C, 9: ー 1600 oC ，





指数 n が 1 であることも考慮して，アルミニウムイオンの粒界拡散である。
これに対し，低応力低歪速度領域では応力指数 n は 1 とは異なる。 CannOI1らは，
MgO を 0.25% 添加したアルミナ多結晶材料の高温変形挙動を調べて，高歪速度域では




これまでの結果を低応力低歪速度領域と高応力高歪速度領域に分けて， Table 6.2 に
整理した。















( 1 )同じ初期歪速度においては，試験温度が上昇するとともに変形応力は低下する 。
( 2 )同 じ試験温度においては，初期歪速度が高 くなるほと変形応力は高くなる。変形
ハU? ?? ? ? 101 
応力の歪速度依存性は約 40MPa を境として異なり 3 歪速度感受性指数は，低応力
低歪速度領域においでほぼ 0.5 ，高応力高歪速度領域においでほぼ 1 であ る。
( 3 )変形におけるみかけの活性化エネルギーは，低応力低歪速度領域においては
約 650kJ/mol ，高応力高歪速度領域においては約 750kJ/mol の値であ る。
( 4 )低応力低歪速度領域における変形機構は，粒内変形，粒界すベり および粒界拡散
である。変形は粒界拡散により律速される。
( 5 )高応力高歪速度領域での変形機構は， 粒内変形および粒界すべり であり，変形は
アルミニウムイオンの粒界拡散に よ り 律速される 。
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第 1 章で概説したよ う に， 1920年代に ， Zn 系や Sn 系な ど，比較的融点の低い合金系
で見い出された超塑性現象は，Al系， Fe 系などの各種合金，酸化物セラミックス材料 3
金属間化合物合金など，次第に融点の高い材料系において も見い出 されて きた。 ま た，
第 4 章から第 6 章で述べたよ う に，セラミ ックス材料の超塑性において も， 変形機構
として粒界すべりの寄与が大きいことが明らか となった。この よ うに ，あ ら ゆる種類の






る 1-3)0 しかしながら，粒界ガラス相をほとんど含まない材料については 3 大きな超塑性
変形を得ることは困難である 。 もし，共有結合性の強い非酸化物系セラ ミック ス材料に
おいても，粒界ガラス相に拠らない超塑性現象を見い出すこ とができれば，超塑性は
材料の原子結合の種類に依存しない，微細結品粒材料に共通の現象であること を示す
例証のーっとなる 。 しかしなが ら ，非酸化物系セラ ミックス材料において，粒界ガラ
ス相に拠らない超塑性変形を実現するためには，酸化物系セ ラミックスと比べて も， よ
り 微細な結品粒組織を構築す る必要がある と予想さ れる。 そのためには F 第 2 章お よ
















一般に 3 徽密な焼結体を得る手法として，ホットプレス (H P) 法や熱闘静水圧プレ
ス (H 1 P) 法なとの高圧焼結法が知られている。含窒素有機ケイ素化合物から気相
反応法で作製した Si-C-N アモルファス粉末に酸化物焼結助材を添加してホットプレス













本実験に用いた材料は， Fig. 7.1 に示すような分子構造を持つポリビニルシラザン
高分子 (Hoechist社， VT50) から焼成して作製されたものである。本実験において，
3 種類の試料を作製した。各試料の作製方法を Fig.7.2 にまとめた。第 1 の試料は，
高温圧縮試験のために，従来法である温間成形および焼成により作製されたバルク材





Fig.7.1 Molecular structure of the polyvinylsilazane polymer 
used for the precursor of the Si-C-N ceramic materials. 
|Crosslinking : 2500C -90min I 
|Ball milling I 
•• 
|Warm pressing : 2300C -31 MPa I I Pyrolysis : 10500C -4h I 
| Py叫sis : 10500C -4h I I Die pr問時 (R.T.)I 
|HIP : 16000C I I HIP : 15000C I 
|Material 1 I I Material 2 I I Material 3 I 
Fig.7.2 Preparation procedures of the Si-C-N ceramic samples. 
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7. 2. 1. 焼成材
原料の高分子から溶剤を除去した後， 2500Cで熱的に架橋すると，さらに加熱しても
溶融しない不融性高分子に変化する。得られた不融性高分子をボールミルで粉砕し，
32μm 以下に簡い分けを行った。この粉末を温度 2300C ，最高圧力 31MPa で一軸圧縮
することにより， φ25 のディスク状成形体を作製した。さらに，この成形体を 10500C
で焼成することにより，高分子からセラミックスヘ変換させた 1九これらの各プロセス
は，材料の酸化を防ぐために，アルゴン雰囲気中にて行った。
材料の評価として， X線回折 (Rigaku ， RINT2000) ，および，断面組織の光学顕微鏡
観察と透過電子顕微鏡観察 (VG Scientific , HB601 UX/R2，加速電圧 100kV) を行った。
また，アモルファス相の結品化を調べるために 3 アルゴン雰囲気中および窒素雰囲気中
で熱分析を行った。熱分析には，示差走査熱分析装置 (Netzsch-Geraetebau ， STA409/429) 
を用い，毎分 100Cの昇温速度で，試料の熱量変化と重量変化を測定した。
7. 2. 2. 焼成材の高温圧縮試験
高温圧縮試験の試料は，温間成形-焼成材 (Material 3) から，温閤成形方向に平行
に， 3mm x 2mm x 2mmの形状に切り出し，ダイヤモンド粒で研摩した。油圧制御型の
材料試験機(島津製作所，サーボパルサー， EHF-EGI0kNT-I0L type) を用い，窒素
雰囲気中で、定速圧縮試験を行った。加熱方法として，タングステンのパイプを高周波
で加熱する間接加熱方式を用いた。
7. 2. 3. 熱間静水圧 (H 1 P )処理
第 2 の試料として 3 同じ条件で作製した温間成形一焼成材に 16000C ， 980MPaでの
HIP処理を施した。このHIP処理の前に，試料をパイレックスガラスカプセル内
に，ガラスカプセルとの反応を防ぐための BN 粉末とともに真空封入した。 HIP処理
条件として， 130C/min で昇温し，ガラスカプセルを軟化させるために 8000Cで 20min 間
保持した。さらに， 1600 0C まで昇温するとともに， 980MPa まで昇圧した。 1600 oC ，
980MPa にて， 30min 間保持した。
第 3 の試料として，温間成形体の代わりに，焼成した粉末の圧粉成形体に日 1 P処理
を施した 。 高分子粉末の焼成は前述と同じ条件で行った。焼成した粉末を室温にて，
106 
40MPa の圧力で 48mm x 10mm x 10mm に型成形した。成形体は， BN 粉末とともに
圧力 200MPa で CIP処理を施した。さらに，パイレックスガラス管に真空封入したo
HIP処理の条件として， 8000Cで 20min 間保持し，さらに 1500oC ， 950MPa まで昇温，
昇圧した。
7. 3. 結果
7. 3. 1. 焼成材の組織







Fig.7.3 Cross-sectional structure of the Si-C-N monolith prepared by wa口n pressing and pyrolyzing. 
( a): Optical micrograph, and b): High-resolution TEM bright field image) 
Fig.7.4に焼成材のX線回折図形を示す。回折図形はアモルファス特有のブロードな
ピークからなり 3 結品性のピークは認められていない。これらの結果から 3 焼成材は
アモルファス状態であることがわかる。
Fig.7.5 にアルゴン雰囲気中および窒素雰囲気中での熱分析の結果を示す。 DTAは
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Fig.7.5 Differential thermal analysis (DTA) and thermogravimetric (TG) curves of 
the precursor-derived Si-C小Jmaterial. (Upper side : measured in Ar atmosphere , and 





7. 3. 2. 焼成材の高温変形
種々の温度における温間成形-焼成材の圧縮試験で得られた真応力一真歪曲線を
Fig.7.6 に示す。 13000Cにおいては 3 弾性変形範囲内の約 400MPa で破断した。これに
対し， 14000Cでは，変形応力が歪とともに高 くなりながら ，数%の圧縮歪が得られ ， 約
1200MPaで破断した。 15000Cにおいては，塑性変形はほとんど認められず，約 500MPa
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Fig.7.6 Stress-strain curves compression tested at high temperatures of the as-pyrolyzed monolith. 
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15000 C , 2 x 10 -5 S - 1 で圧縮試験を行った試験片のX線回折の結果を Fig.7.9・(a) に
示す。 15000Cでの試験後，わずかに結晶化しているが，まだ，アモルファス相が支配的
である。これに対し， 1600oC , 2 x 10 -5 S - 1 で圧縮試験を行った試験片のX線回折の
結果を Fig. 7.9-(b) に示す。 16000Cでの試験後では， 15000Cの場合と比べて，結晶化が
ある程度進行していた。この結晶相は， Si3N4相と推定される。 16000Cにおけるこの
圧縮試験後の試験片の密度は 2.1 g/cm3 であった。すなわち，この圧縮により，約 10%
の密度向上が得られた。








1600oC , 2x10・5 S-1 マ ; α-Si3N4
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Difraction Angle, 28 / degree 
Fig.7.9 X-ray diffraction pattern of the specimen after compression tests, a): 15000C and b): 1600oC. 
7.3.3. HIP処理による微密化
材料の徽密化を目的として，焼成材に， 160QoC , 980 MPaの HIP処理を施した結果，




Cross-sectional structure of the HIP treated monolith (Material 2). Fig.7.10 
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Fig.7.11 
す次に，第 3 の試料として，焼成した粉末の圧粉成形体に 15000C ， 950 MPa の HIP
空隙はほとんど処理を施したものの断面組織を Fig.7.12 に示す。断面組織において，
観察されなかった。 この試料の密度は， 2.5 g!cm3 であった。これは，焼成材と比較する
5nm 




を Fig. 7.13 に示す。 結品性のピークが多数認められ 3 ほぼ結晶化していることがわか
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H 1 P 材の高温変形4. 3. 7. 
焼成粉末の圧粉成形体を HIP処理で綴密化させた材料 CMaterial 3) において，種々








では，試験機の容量内で 7% 程度の圧縮歪を示した。 Fig.7.6 に示された よう に ，焼成
.ヲ'
'-材の場合には， 15000Cおよび 16000Cでは 800MPa 以下の応力で破断したのに対し，
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Strain ， ε 









の HIP処理材は， 1000MPa を越えても破断しなかった。さらに， 17000Cでは，より低
い変形応力で 3 約 11% の圧縮歪を示した。 塑性変形が可能な 16000C と 17000Cの温度に
おいて，種々の初期歪速度で圧縮試験を行った。それらの真応力一真歪曲線を Fig. 7.16 0.12 0.10 
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Fig. 7.17 Stress-strain curves of the Si-C-N sample compression tested at 1700oC. 
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a) 15000 C, 2x10・5S.1 
さらに 17000Cの場合には， 4 x 10 -4 S-1 の初期歪速度に以上の圧縮変形が得られた。
おいても約 8% の圧縮歪が得られた。
マ :α - ShN4これらの真応力一真歪曲線から歪 0.035 での変形応力値を読み取り，初期歪速度で
(め.の
43




整理して Fig.7.18 に示す。試験温度の高い 17000Cの方が，変形応力に及ぼす歪速度の
影響が大きくなった。両温度ともに， 2 X 10 - 5 S- 1 から 4 x 10 -4 S -1 の初期歪速度に
かけて，歪速度が高くなるにしたがって，変形応力が少し低下した。 4 X 10-5 S -1 以上
b) 16000 C, 2x10・5 S・1
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高温変形 lごよる組織変化4. 4. 7. 
焼成粉末のHIP処理材 (Material 3) に関して，初期歪速度 2 x 10 -5 S 一 1 における
140 120 100 60 80 
Diffraction Angle, 
40 20 各温度で圧縮試験を行った後の試験片における X線回折の結果を Fig.7 . 19 に示す。
2θ/ degree 
Fig.7.19 X-ray di妊ractíon patterns of the spec匇ens after the cornpression tests, 
( a): at 15000C and 2xl0な・ 1 ，b): at 16000C and 2xl0.5 S.I , c): at 17000C and lxl0's S.I , 
and , d): at 17000C and 2xl0・5 S.I ,) 
これらの
試験後 3 試験条件にかかわらず， Fig.7.13 に示された試験前の結果と比べて， X線回折
図形に変化はほとんど認められなかった。
1 x 10 -5 S - 1 の場合における X線回折の結果も併せて示す。17000 C, また，
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試験温度 17000Cにおける圧縮試験後の断面組織を透過電子顕微鏡で観察した結果を
Fig.7.20 に示す。初期歪速度を 2X10- 5 S- 1 とした場合，および ， 4X10- 4 s- t とし
た場合とも ， Si3N4相とグラファイト相からなる，試験前と同様の特徴を示す組織であっ
た。ただし，初期歪速度が低い 2X10- 5 S- 1 とした場合には ， SiJN4相がかなり組大化
していた。
50nm 50nm 
Fig. 7.20 TEM microstructures of the specimens after the compression tests, 
( a):at 1700oC, 2xl0、.1 ，and b): at 1700oC, 4xl0・4S-I). 
7. 4. 考察
7. 4. 1. アモルファス相の結晶化
Si-C-N 三元系の平衡状態図 η を Fig.7.21 に示す。図中の・点は本材料の化学組成を
示す。この平衡状態図から，本材料における平衡相は， 14830C以下の温度では SiJN4 お
よびグラファイト， 1483 から 18760Cでは SiC，グラファイトおよび N2 ガスであるこ
とがわかる。熱分析の結果，アルゴン雰囲気中の加熱では約15000Cから大きな重量減少
とともに 3 吸熱反応が認められた。これは 3 平衡相の一つである N2 ガスが生じたため
と考えられる。これに対して 3 窒素雰囲気中の加熱では，より高い約 16000Cから重量
減少と吸熱反応が認められた。この相違は，窒素雰囲気中の方がアルゴン雰囲気の場合
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(b) 14830C< T < 18760C 






る部分的な結品化が認められた。また，焼成材を HIP処理した試料 (Material 2) から
も類似した結晶化がわずかに認められた。 Fig.7.15 の平衡状態図から，この材料におい
ては， 15000Cおよび 16000Cでは固相として， SiC 相とグラファイト相が平衡相となる




アモルファス構造を有する温間成形一焼成材 (Material 1) は 3 高温圧縮試験におい
て， 13000Cでは弾性変形のみ認められ 3 約 400MPa で破断した。これに対し， 14000Cで
は，変形応力が歪とともに高くなりながら，数%の塑性変形が可能であった。 14000C
では， 80'"'-' 1200MPa の応力で変形したことから，変形応力 σ と歪速度三より，
η=σ/3 主 (7.1 ) 
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式で算出されるせん断粘性 η は，本実験での歪速度では， 1013 Pa s 程度に相当する。
この値は， An ら 1 3 ) がポリハイドリドメチルシラザン高分子を焼成させて作製した
Si1.7C1.0N 1.5 セラミックスの窒素雰囲気中クリープ試験で得られた結果とよく一致して
いる。この 101 3 Pa s 程度の粘性値は，一般に 3 ガラス材料が脆性から流動性を有する
状態に変化するガラス転移温度で示す粘性に相当する。したがって， 14000C における


















15000Cにおいては，塑性変形はほとんど認められず，約 500MPa で破断した。これは 3
15000Cではアモルファス相の一部が結晶化するために 3 アモルファス相の流動が阻害
されるためと考えられる。さらに， 16000Cにおいては，再び，塑性変形が可能になっ
た。また， 14000Cの場合と比較して E 低い応力で変形し，変形応力は歪速度とともに





温間成形一焼成材に 16000C ， 980MPa の HIP処理を施すことにより (Material 2) , 
20% 以上の密度向上が得られ 3 断面組織における空隙がかなり減少した。温間成形一








これに対し 3 焼成した粉末の圧粉成形体に HIP処理を施した場合 (Material 3) に






温間成形-焼成材に， 16000Cで HIP処理を施した場合 (Material 2) ，アモルファス
相は，かなり維持されていた。これに対し，焼成した粉末の圧粉成形体に HIP処理を
施した場合 (Material 3) には 3 処理温度が 15000C と低いにもかかわらず，ほぼ結品化
していた。酸化物ガラスを加熱した場合，結品化は試料表面から始まることが知られ
ている。温間成形材の場合 3 高分子の粉末はある程度結合しているのに対し 3 焼成粉末
の圧粉成形体の場合には，粉末同士は化学的には十分に結合していない。したがって，
圧粉成形体を日 1 P処理した場合に結品化していたのは，試料表面だけでなく 3 個々の
粉末表面においても結晶化の核ができるためと考えられる。
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圧粉成形体に HIP処理を施した材料 (Material 3) の透過電子顕微鏡で観察した組織
は，結品化していたが，基本的に Si3N4相およびグラファイト相からなる数十 nm オー
ダーのニ相組織であった。このような組織は，一種のナノコンポジット材料 1 8) である





Fig.7.6 に示されたように，焼成材 (Materia11 )を 15000Cおよび 16000Cで圧縮した
結果， 800MPa 以下の応力で破断したのに対し，焼成粉末の圧粉成形体を HIP処理で












4 X 10-5 S - 1 以上の初期歪速度では 3 初期歪速度が高いほど変形応力値は高くなったが 3
2X10 - 5 s - 1 から 4X10-~s - 1 の初期歪速度にかけては，歪速度が高くなるにしたがっ
て 3 変形応力が少し低下した。このような逆依存性は，材料の本質的な変形としては
考えにくい。 17000Cにおける圧縮試験後の断面組織を透過電子顕微鏡で観察した結果




変形応力の歪速度依存性において逆依存性が生じたものと考え ら れる 。
7. 5. 結言
ポリビニルシラゼン高分子プリカーサーから温間成形と焼成によるプロセスで作製さ
れた Si-C-N 系セラミックス材料を用い，高温圧縮試験により変形挙動を調べた。 さら
に， HIP処理による材料の徽密化を試みた。また 3 綴密化した材料の高温変形挙動を
調べた。それらの結果をまとめると，
( 1 )アルゴン雰囲気より窒素雰囲気における加熱の方が 3 焼成材のアモルファス相の
高温安定性が高い。
( 2 )温閤成形一焼成材の圧縮試験において， 13000Cおよび 15000Cの場合には，塑性
変形が認められないのに対し， 14000Cおよび 16000Cでは 3 数%程度の圧縮変形が
可能である。
( 3 )温間成形一焼成材に 980MPa の圧力でHIP処理を施すことにより， 2 割以上の
密度向上が得られる。しかしながら，残留する空隙は 3 処理前よりむしろ粗大化
する。
( 4 )焼成した粉末の圧粉成形体に 950MPa の圧力で HIP処理を施すことにより，空
隙がほとんとない，微細な二相組織からなるバルク材を作製することができる。
( 5 )焼成粉末の圧粉成形体を HIP処理で綴密化させた材料は 3 温間成形-焼成材よ
り高い高温圧縮強度を示し， 16000C以上で圧縮変形が可能である。
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して無機質のセラミ ックスに変換する高分子プリカーサ一法がある 3， 4)。この方法によりう
Si-C-N 系および Si-C-N-B 系の焼成材においては，アモルファス単相の組織が得られて
いる 5， 6)。しかしながらョ焼成されたバルク材は，共有結合性セラミックスの拡散係数
が低いため 3 また，焼成中にガス成分が生じるために，従来のセラミ ックス材料より
気孔率が高い。
高分子プリカーサーから温間成形と焼成のプロセス ス 8) に より作製された Si-C-N 系
および Si-C-N-B 系のアモルファスセラミックス材料の高温変形に関する研究としては 3
クリープ試験の結果が Thurn ら 6， 9) ヲAnら 10)，および Riedel ら 11) によって報告されて
125 
いる。しかしながら，これらは 300MPa 以下の応力による定荷重クリープ試験の結果




これに対し，第 7 章で述べたように，高分子プリカーサ一法で作製した Si-C-N 系の
アモルファスセラミックス粉末を圧力 950MPa の熱間静水圧プレス (H 1 P) 処理で
徽密化することにより，焼結助材を用いなくても十分な綴密化が得られる。ところが，
この Si-C-N 系セラミックス材料の場合， H I P処理後の組織においては，アモルファ
ス相はすでにほぼ結品化していた。





























Fig.8.1 Molecular structure of the boron containing polysilazane polymer used for the precursor of 
the ceramic material (R: H or CH3). 
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行った。これらの各プロセスは 2 材料の酸化を防ぐために 3 アルゴン雰囲気中にて行つ
。
た
次に，焼成した粉末を室温にて， 40MPa の圧力で 48mm x 10mm x 10mm に型成形
した。成形体は，ガラス管との反応を防ぐための BN 粉末とともに圧力 200MPa で
冷間静水圧プレス (C 1 P) 処理を施し，さらに，パイレックスガラス管に真空封入し
た。この封入した圧粉成形体に HIP処理を施した。 HIP処理条件として， 130C/min 
で昇温して，ガラスカプセルの軟化のために 8000Cで 20 min 間保持し，さらに 14500C ，
900MPa に昇温，昇圧し， 30 min 間保持した。
8. 2. 2. 組織観察
HIP処理を施した試料について， X線回折および断面組織の光学顕微鏡観察を行っ
た。また，透過電子顕微鏡(日立製作所， HF2000，加速電圧 200kV) による断面組織
観察も行った。観察用試料は，試料を炭化ケイ素製乳鉢にて粉砕し，電子線が透過する
微粉末を観察した。
8. 2. 3. 高温圧縮試験
高温圧縮試験の試料は，圧粉成形方向に平行に， 3mm x 2mm x 2mm の形状に切り出
し 3 表面をダイヤモンド粒で研摩した。油圧制御型の材料試験機(島津製作所，サーボ




HIP処理を施した試料の化学組成は， Si3.0C4.3N2.oB l.O であった。不純物元素として，
酸素が約 3 wt% 含まれていた。圧縮試験片の質量と各辺の長さから求めた密度は，







Fig.8.4 TEM micrograph of the HIP-treated Si-C-N-B sample (a): bright field image, 
b): SADP from the matrix and c): SADP from the dispersed particles). 
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Stress-strain curves of the Si-C-N-B material tested in compression at high temperatures. Fig.8.5 
アモルファス相をマトリックスとし， 20 nm 程度の Si3N4相がマトリ ックス中に分散し
て観察された。
H 1 P 処理材の高温変形2. 3. 8. 
ほど低い変形応力で塑性変形が進行した。種々の温度における初期歪速度 4 x 10 -5 S - 1 の圧縮試験で得られた真応力一真歪
16500Cにおける種々の初期歪速度での圧縮試験で得られた真応力一真歪曲線を Fig.8.6曲線を Fig.8.5 に示す。 12000Cから 15000C においては，試験機の容量内ではほぼ弾性
に示す。 2X10- 4 S- 1 以下の初期歪速度では ， 9% 以上の圧縮変形が可能であった。こ変形のみ認められ，塑性歪はほとんと得られなかった。これに対し， 16000Cでは，試験
れに対し， 4 X 10- 4 S- 1 の初期歪速度では塑性歪がほとんど得られずに破断した。同様
それぞれ1700 および 17500C における圧縮試験で得られた真応力一真歪曲線を，
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Fig.8.6 Stress-strain curves of the Si-C-N sample tested in compression at 1650oC. 
Fig.8.7 と Fig.8.8 に示す。 17000C においては， 4 X 10 - 4 s - 1 の初期歪速度でも 12%
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Fig.8.8 Stress-strain curves of the Si-C-N sample tested in compression at 1750oC. 
て破断した。さらに 1750 0Cの場合には， 1 X 10 - 3 s - 1 の初期歪速度においても 20%
以上の圧縮変形が可能となり， 4 X 10 - 3 s - 1 の初期歪速度においては 10% 以上の圧縮
歪が得られた。すなわち，試験温度が高くなるほど 3 大きな圧縮変形が可能とな っ た 。
また，塑性変形を示すいずれの場合においても 3 歪速度が高 く なるほど，変形応力は
高くなった。
1650 から 17500Cにおいて、それぞれの圧縮試験における塑性歪 2% での変形応力を
初期歪速度で整理して Fig.8.9 に示す。これらにおいて，変形応力と歪速度に比例関係
は認められない。せん断粘性かは，一軸引張(圧縮)における変形応力 σ と歪速度 2
から，
η=σ1 3 ﾋ , (8.1) 
式で求められる。変形応力をせん断粘性に換算して Fig. 8.10 に両対数表示で示す。
せん断粘性は， 1650 から 17500Cにおいて 1011 -... 1013 Pa s 程度であり，歪速度が高 く
なるにしたがい低下した。 せん断粘性の歪速度依存性は両対数表示では直線で近似で
きる。すなわち，せん断粘性は歪速度のべき乗則で表すことができる 。 近似直線の傾き
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Fig. 8.10 Strain rate dependence of the viscosity in high temperature deformation for 
the Si-C-N-B mate口a1.
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4 X I0 - 5 S - 1 で圧縮試験を行った試験片における X線回折の結果を Fig.8. 1 1 に示す。
1600 0Cで試験した場合， X線回折の結果は試験前のものと相違は認められなかった。
17000Cの場合には ， 結晶化の進行が認められた。さらに， 17500Cの試験後においては，
かな り 結晶化が進行して いた。
-、
a) 16000 C, 4x10・5 S-1 
b) 17000 C, 4x10・5 S -1
司F・
o : ß ・ SiC
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Fig. 8.11 X-ray diffraction patterns of the specimens after compression tests 




B 量を 9.7mol% に固定した組成断面の 14000C と 20000Cにおける Si-C・N-B 四元系の
平衡状態図 14) を Fig.8.12 に示す。図中の・点は本材料の化学組成を示す。また，本材料
の化学組成における平衡相分率の温度依存性問を Fig.8.13 に示す。これらの計算状態図
は， CALPHAD法 15 ) に より，相平衡計算ソフトウエア Thermo・Calc 16) を用いて計算した
ものである。 これらの平衡状態図から 3 本材料の平衡相は， 14840C以下では SiC，グラ
ファイト， BN および Si3N4，さらに， 1484 から 23100Cでは SiC ， BN，グラファイト
および N2 ガスであることがわかる。本実験結果において ， 14500Cでの HIP処理の後 3
アモルフアスマトリックス中に Si3N4 相が生じていたのは ， SiC，グラファイト， BN , 
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Fig.8.13 Phase fraction diagram on the chemical composition of the Si-C-N-B ceramics. 
変形応力で塑性変形が進行した。 1650 から 1750 0Cの変形におけるせん断粘性は，





高温変形に関する研究としては，本実験と同組成の材料 6， 9) および Si2C34N2.3BI .o 材料 11)
における定荷重クリープ試験の結果が報告されている。また， Si I.OC3 .4N2.4Bo.4 材料におけ
る定速圧縮試験の結果が Baufeld ら川によって報告されている。これらの結果において 3
高温圧縮試験では歪に伴う変形応力の上昇 12)，および，クリーブ試験では時間と共に






歪硬化が結品化や二相分離に伴って生じることが知られている 1 7) 0 Fig.8.11 に示された
ように， 1700 および 17500Cで圧縮試験を行った後の試験片における X線回折の結果に
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おいて，結品化が進行していたことから，本実験における歪硬化の原因のーっとして，
アモルファス相の結晶化が考えられる 。 ただし， Riedel ら 11 ) による報告においては，
クリープ試験後におけるアモルファス相の著しい結品化は認められていないことから，
歪硬化の原因として結品化以外の可能性も考えられる。結晶化以外の原因と して，
Baufeld ら 12) が考察しているように，アモルファス相における歪に伴う自由体積の減少
が考えられるが，この点については詳細な検討が必要である。
Fig.8.9 に示されたように， 1650 から 17500Cの圧縮試験において，変形応力と歪速
度に比例関係は認められなかった。すなわち，この材料の変形は non-Newtonian 流動で
ある。棚素を含まない Si 1.7C1.0N1.5 材料のクリ ーブ試験では， Newtonian 流動が認められ
たのに対し 10) ， Si2C3 .4N2 . 3B 1. 0 材料では non-Newtonian 流動が報告されてい る 11 ) 。 また，
SiJ.OC3.4N2.4BO.4 材料の圧縮試験において も， non-Newtonian 流動が認められている口)。こ
れらの報告において，変形応力と歪速度の関係については詳細に記述されていないが，
本実験で認められた non-N ewtonian 流動と共通の結果が得られているものと思われる。
また，変形応力から換算したせん断粘性は，歪速度が高くなるにしたがい低下した。
歪速度に伴う粘性の低下は〉 酸化物ガラス材料18， 19)3 高分子材料均，アモルファス
金属 21) など ， 多くの種類、の非品質材料において，高応力高歪速度域で認められている。
本実験の材料も，より低い歪速度域で他の非品質材料のように Newtonian流動を示すか
確認するためには，広範囲の歪速度で実験が必要となる。しかしながら，本実験の歪












高分子ブリカーサーから作製された Si-C-N-B 系セラミ ッ クス材料について， H I P 
処理による材料の綴密化を行い，高温圧縮変形挙動を調べたO その結果をまとめると，
( 1 ) 焼成した粉末の圧粉成形体に圧力 900MPa の HIP処理を施すことにより，空
隙がほとんとない材料を作製することができる。
(2) HIP処理後の組織においては 3 アモルファス相をマトリックスとし 3 微細な
Si3N4 相がマ トリ ックス中に分散している。
(3) HIP処理材は， 12000Cから 15000C においては， 1300MPa までの応力範囲では
弾性変形のみ認められるが， 16000C以上では，塑性変形が可能となる。また，温度
が高くなるほど低い変形応力で塑性変形が進行する。
( 4) 1650から 17000Cの圧縮試験において，変形応力と歪速度に比例関係は認められ
ない。
( 5) 1650 から 17500Cの塑性変形におけるせん断粘性は， 101 ... 1013 Pa s であり 3 試
験温度および歪速度が高 くなるにしたがい低下する。
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( 1) Al・Si・Cu・Mg 系粉末合金の超塑性に及ぼす金属組織的要因を調べ，さらに 3 高速
超塑性を示すAl-Si系粉末合金を開発し〉






第 1 章では 3 本研究の背景と目的について述べたO




( 1 ) 400.._ 5 00 OCにおいては，試験温度が高いほど破断伸びが大きくなり， 500 0Cで
は歪速度10- 2 s- 1 において超塑性が発現する。試験温度を 5200C とした場合には，
5000Cの場合より 1 桁高い10- 1 S-1 で破断伸びが最大となる。
( 2) 500 0Cおよび520 0Cにおいては，応力の歪速度感受性指数の最大値が約0.5 と
なる。
( 3) 5200C とした場合には，結晶粒界またはその三重点に微量の液相が生じ，破断の
際には破面にフィラメントを形成する。
( 4) 5000C または5200Cでの変形中，多くの結晶粒は高密度の転位を含む。
( 5) 500 0Cおよび 5200Cでの主変形機構は，結晶粒界すべりである。 5200Cの場合に
は，さらに液相が付随調整機構を補助していると考えられる。
第 3 章では，急冷凝固Al・ 17Si・4 .5Cu-0.5Mg粉末合金において，超塑性に及ぼす金属
組織的要因を明らかにすること 3 および，超塑性発現歪速度を高めることを目的とし，
(i) Si 粒径の影響， (i) Fe 添加量の影響 3 および， (iii) ミッシユメタル (Mm) 添加の
影響について検討した結果を述べた。得られた結果は，以下のようにまとめられる。
( 1 )異なる熱履歴を加え，その後熱間加工することにより，平均 Si 粒径は異なるが，
平均マトリックス粒径はほぼ同じ素材を得ることができる。
( 2 )平均 Si 粒径が大きくなるほど，破断伸びは低下する。しかし，超塑性発現歪速度
はマトリックスの結品粒径が同じであれば，平均 Si粒径にはほとんど依存しない。
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( 3) Fe 添加量が多くなるにしたがい 3 マトリックスの平均結品粒径は微細になり，
超塑性発現歪速度は高くなる。しかし 3 破断伸びの最大値は低下する。
( 4 )ミッシユメタルを 2%添加した合金には， Al~(Si ，Cu)今RE化合物相が生じ，マトリツ
クスの平均結品粒径は 3 基本組成合金，および，等量の Fe を添加した合金と比べ
て微細になる。
































( 4) 15000Cにおける全歪に対する粒界すべりの寄与率は， 40 ,_ 60% であり，歪速度が
高くなると粒界すべりの寄与率は上昇する。
第 6 章では，アルミナ-20%ジルコニア二相セラミックスを用いて，超塑性が発現






応力の歪速度依存性は約 40MPa を境として異なり 3 歪速度感受性指数は，低応力
低歪速度領域においてほぼ 0.5 ，高応力高歪速度領域においでほぼ 1 である。
( 3 )変形におけるみかけの活性化エネルギーは，低応力低歪速度領域においては












( 2 )温間成形一焼成材の圧縮試験において， 13000Cおよび 15000Cの場合には，塑性
変形が認められないのに対し， 14000Cおよび 16000Cでは 3 数%程度の圧縮変形が
可能である。
( 3 )温間成形一焼成材に 980MPa の圧力で HIP処理を施すことにより， 2 割以上の
密度向上が得られる。しかしながら，残留する空隙は，処理前よりむしろ粗大化
する。
( 4 )焼成した粉末の圧粉成形体lこ 950MPa の圧力で HIP処理を施すことにより 3 空
隙がほとんどない，微細な二相組織からなるバルク材を作製することができる。
( 5 )焼成粉末の圧粉成形体を HIP処理で綴密イじさせた材料は，温間成形-焼成材よ
り高い高温圧縮強度を示し， 16000C以上で圧縮変形が可能である。




( 1 ) 焼成した粉末の圧粉成形体に圧力 950MPa の HIP処理を施すことにより，空
隙がほとんどない材料を作製することができる。
(2) HIP処理後の組織においては，アモルフアス相をマトリックスとし 3 微細な
Si3N4 相がマトリックス中に分散している。
(3) HIP処理材は， 12000Cから 15000C においては， 1300MPa までの応力範囲では
弾性変形のみ認められるが， 16000C以上では，塑性変形が可能となる。また，温度
が高くなるほど低い変形応力で塑性変形が進行する。
( 4) 1650 から 17000Cの圧縮試験において，変形応力と歪速度に比例関係は認められ
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ない。
( 5) 1650 から 17500Cの塑性変形におけるせん断粘性は， 1011 ~ 1013 Pa s であり，試
験温度および歪速度が高くなるにしたがい低下する。
以上のように 3 本研究で 3
( 1 )高速超塑性を示すAl-Si系粉末合金を見い出した。
( 2 )セラ ミックスの超塑性変形において，ステレオ写真解析法により，粒界すべり
の寄与を評価できることを見い出した。
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